N
N

N

HAL

open science

Etude numérique et expérimentale de ’endommagement
de fluage a long terme dans les aciers inoxydables

austénitiques
Yiting Cui

» To cite this version:

Yiting Cui. Etude numérique et expérimentale de 'endommagement de fluage & long terme dans
les aciers inoxydables austénitiques. Matériaux. Université Pierre et Marie Curie - Paris VI, 2015.

Francais. NNT': 2015PA066622 . tel-01421841

HAL Id: tel-01421841
https://theses.hal.science/tel-01421841
Submitted on 23 Dec 2016

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépot et a la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche francais ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-01421841
https://hal.archives-ouvertes.fr

UPMC

1aA1 SORBONNE

DMN/SRMA

Université Pierre et Marie Curie

Ecole doctorale Sciences mécaniques, acousticeer@tique & robotique de Paris
CEA SACLAY/DEN/DANS/DMN/SRMA/LC2M

Etude numérique et expérimentale de 'endommagement
de fluage a long terme dans les aciers inoxydables

austenitiques

Par Yiting CUI

These de doctorat de Sciences et Génie des matériau

Dirigée par Maxime SAUZAY

Présentée et soutenue publiquement le 21 Déceribhke 2

Devant un jury compose de :
Mme Dominique POQUILLON, Professeur, UniversitdsNPT-ENSIACET Présidente

M. Alain MOLINARI, Professeur émérite, Université tlorraine Metz Rapporteur
M. Gunther EGGELER, Professeur, Ruhr-University Baa, Allemagne Rapporteur
Mme Sophie DARTOIS, Maitre de conférences, UPMC Examinatrice

M. Philippe VERMAUT, Maitre de conférences HDR, UEMt ENSCP Examinateur

M. Maxime SAUZAY, Chercheur —Ingénieur HDR, CEA &8¢ Examinateur



@ @ @ @ Except where otherwise noted, this work is licensed under
http://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/3.0/









Remerciements

En premier lieu, je souhaite adresser mes remeeritsvau Commissariat a I'Energie
Atomique et aux Energies Alternatives (CEA) pouawir attribué un financement de thése
de doctorat. Je tiens a remerciehilippe CHAPELOT et Laurence PORTIER chefs
successifs du Service de Recherches Métallurgigpetiquées (SRMA), ainsi qukaetitia
NICOLAS, chef du Laboratoire d’étude du Comportement Miépan des Matériaux

(LC2M), de m’avoir accueillie au sein de leurs ¢xps.

J'adresse tout particulierement de sinceres reeraerts dMaxime SAUZAYqui m'a
offert 'opportunité de mener cette thése. Paresagnnalité scientifique et humaine, il fut un
directeur de thése idéal. Sa curiosité, son entheme mais aussi I'absolue liberté qu’il m’a
accordée au cours de ces trois années sont defigaggaiprésents pour lesquels mon entiére
gratitude lui est acquise. Ce fut un grand plairtravailler avec lui. Il a su m'initier a
d’autres méthodes de travail et m’encadrer touteegessant d’encourager mes initiatives. Il
m’a transféré ses connaissances et son expérierleaecherche scientifique en Sciences des

Matériaux. Je lui dois beaucoup, merci.

J'aimerais ensuite remercier 'ensemble des memiugsiry pour I'intérét qu’ils ont
porté a mes travaux : merci aux Professedlan MOLINARI et Gunther EGGELER
d’avoir accepté d’examiner le présent manuscrithdse et de m’avoir permis de soutenir ma
these, au ProfesseDominique POQUILLONde m’avoir fait I’'hnonneur de présider ce jury,
ainsi qu'au DocteuPhilippe VERMAUT et au DocteuSophie DARTOISd avoir accepté

d’examiner mes travaux.

Ma these s’inscrit par ailleurs dans le projetesherche nommé MASNA et mené par
CEA en collaboration avec EDF et AREVA. Plusieuessgs acteurs, doéline CABET,
Martine BLAT-YRIEIX, Sophie DUBIEZ-LEGOFF, Frédéric DELABROUILLE et Félix
LATOURTE ont témoigné un vif intérét pour mes travaux. ds femercie pour leur

implication et les discussions toujours enrichigsaigjue nous avons eues

Parmi les noms qui suivent, jai tres probablenmutilié des gens qui ont largement

mérité d’y voir figurer le leur. Je leur présentg pvance mes plus plates excuses.



Je voudrais remercier trés sincerement le profegagio ABE qui nous a fourni des

documents indispensables pour ma these.

Mes remerciements s'adressent ensuite a mes cedleju SRMA et du SRMP du

CEA Saclay et de I'lM2NP pour leur collaboratiomt@u long de ma thése :

- Christel CAES Sébastien VINCENT Florent LEFEBVRE et lvan TOURNIE qui,
outre leur disponibilité et leur gentillesse, onisnen place certains des essais de
fluage présentés dans ce manuscrit et m’ont agksi® mes propres essais;

- Catherine JANIS Farhad TAVASSOLI et Lucien ALLAIS qui m’ont fourni de
nombreuses données de fluage ;

- Thi Kim Tien NGUYEN qui a dessiné le plan de prélévement de mes éibbamtet
Gérard TURPINQui a usiné mes éprouvettes ;

- Véronique RABEAU Didier BOSSU Stéphane URVOYet Elodie ROUESNEQqui
m’ont aidé a la préparation trés fine des échamisll;

- Patrick BONNAILLIE etFrancoise BARCELOqui m’ont aidé a utiliser les moyens
de caractérisation indispensables (MEB - FEG et MEHEEBSD) a l'analyse
expérimentale menée au cours de cette these.

- Benoit ARNAL qui m’a aidé a utiliser le logiciel de traitemefimages.

- France DALLE, Dominique MANGELINCK (IM2NP) et Marion DESCOINS
(IM2NP) avec qui j'ai pu réaliser des observatidességrégation de Phosphore ou de
Soufre a l'aide du logiciel de reconstructions diges tridimensionnelles (FIB &
SAT).

Ces résultats expérimentaux ont été introduits demsmodélisations et les calculs

numeriques, et utilisés pour des comparaisons itap@s dans le cadre de ma thése.

Mes trés chaleureux remerciements vonNathalie PALAYAN Cathy VIDAL,
Muriel FINE etLiliane DUMETS, grace aux secrétaires du SRMA, j'ai pu passdraaiers
des méandres administratifs propres aux multiptesduures du CEA. Elles méritent toute

ma gratitude.

Dans le méme ordre d’idées, je tiens a souligner tles rdles majeurs qu’'a joué le
fameux CI (Correspondant Informatique) du LC2Mawaasr Louis ZIOLEK. Grace a qui j'ai

pu traverser, sans trop de dommages, les aléasfdenhatique.



Si ce travail de these a pu étre mené a bien suéisle ces trois années, c’est aussi
grace a tous ceux qui, quotidiennement, apportnt écoute, leur bonne humeur et leur
amitié. Je tiens donc a remercier chaleureusemean-Bhilippe, Jean-Luc, Véronique,

Jérdme, Céline, Quentin, Pierre, Guillaume, Flgriintolas ...

Je tiens a saluer mes collegues de différents bxrdia LIU, Fatima RACHDI et
Agathe CHAUVIN, merci de m’avoir supporté durant ces trois angs YYonseils souvent
pertinents m’ont aidé a résoudre mes problemesadenf pragmatique, dans le sens de
'avancement de la recherche et des relations mewaiMerci a tous les doctorants et
stagiaires croisés durant cette période tres dmssiahte : Liang, Isabelle, Emma, Hubert, Ali,

XiangJun, Abdel, Marios, Pierre-Francois, ZhenXU#ng, Sara, ...

J'adresse maintenant un grand remerciement a hasisedes membres du ‘Club Chinois
du CEA'. Grace a eux, le déjeuner de chaque vendrill a la cantine une va me manquer.

En espérant que ce rendez-vous se tiendra toujodmse si nous ne sommes plus au centre.

Enfin, il me reste a remercier mes pareMsdame et Monsieur GALONqui m’ont
toujours fait confiance tout au long de mes étusteplus particulierement au cours de ces

dernieres années. Sans leur soutien sans reléame, aurait été possible.

%m sawite /D
@%%J Drae, 1952 / Lo @t et md






Sommaire

REMEICIEIMENTS ... e ettt ettt e e seee e e s s e e e e e e e e e eaeeeeeeeesernnnnns 3
Y00 1] 0 4= 11 PP 7
DEMAICNE 0 tNESE ....uuviiiiiiiiiiiiiie e s ettt e e e e e e e e e e e e e e e rrreee e e e e e e e e e e e e e e e nannnnnes 11
Chapitre 1. INtrodUCtiON gENETAIE ..........oummmmmreeeeeeeeeeeeeieesesiiibie et eeeeeaeaasssnnnnsaeeeneees 15
1.1. Contexte industriel de [a theSe..........coceemeeeiiiiiiiii e 17
1.2. Objectifs scientifiques de 'EtUAE .........cccmeeeiiiiiieeerrr e 18
1.3. Présentation du matériau de IétUde....... e eeeeeeeeiiiiiiiiiiiiiieeeeee e e e 19
1.3.1. Geénéralités sur l'acier inoxydable austénitique.............coovvvvvvvviiiiiiiiiieeeeenn. 19
1.4. Fluage des aciers testés a I'état hypertrempeé.............eveeeveiiiiiiiieeeiciies 21
1.4.1. Précipitation des carbures dans les aciers inoXgdatusténitiques étudiés.... 21
1.4.2. Endommagement de flUAQE ............uuueumt s e eeee e e e e e e e eeeeeeeieeeninn s 24
1.4.3. Loi de MONKMAN-Grant.........cccoiiiiiiiiii s e e e e e 26
Chapitre 2. Etude expérimentale de 'endommagemerituage (court terme et long terme)
........................................................................................................................................ 29
2.1, MALErIAUX BLUMIES ......uuuiiiiiiiiiiiieiie e e e e e e s e e aeeeeees 31
2.2. Analyses des courbes de fluage ..........uuueiiiriiiiiiiii e 32
2.2.1. Loi de MONKMAN-GIANT........uuiiiiiiiiiiiee st eeeae e e e e e e e e e s s asseeebbeeeeeeees 32
2.2.2. Vitesse de déformation d’'ingénieur MiNiMale ....ccc.evevvevveeiiieeeeneniis 35
P20 T W o T o [ Lo 1 (o] o PP PP PP PP 38
2.2.4. Stade tertiaire en fluage ..............euutmmm e e eeeeeeiitiirsa e e e eeeeeee e 39
2.3. Reégime de vitesse basse contrainte . " {0
2.4. Mesures et observations metallographlques des eltlrblama rupture .................... 44
2.5. Reésultats des observations de 1a MICrOSITUCIUL . ..ccoeeveiiieiiiiiiiiiiiiiieeeeeeea 49
2.5.1. PrecCIPitation ........ccoiiiiiiiiiiiiiie i ieeeeesi e e e e e e e e e e e e e e e e e e e s e nnnn——aaaaaaeas 49
2.5.2. Quantification de PréCipiteS .........ceeiiiiccccc e eee e 52
2.5.3. CAVITALION ... —————————— 55
2.5.4. Orientation des joints de grains aveC CAVITES oemm.vvvvruiiiiiieeieeeeeeeeeeeeeeeeeninnnns 57
2.5.5. Pointe des précipités avec deS CAVILES ... . eeeeeeeeeiiiiiiiiiirniiinineeeeeees D8
2.5.6. Comptage et distribution de CaViteS ........ccceeeeerrrririiiiiiiieeeeeeeeeeeeeeeeeeannnnd 59,
2.6. Prédiction de 'endommagement de fluage a coumeer.................ccoeeeecnvvrnnnnnnn. 62
2.6.1. Modélisation de stade tertiaire de fluage........c..covvviiiiiiiiiiied 62
2.6.2. Prédictions de durée de vie en utilisant la modébs de la striction.............. 66
2.6.3. Deérivation des bornes inférieures OU SUPEMEUIES. ... .uuvuiveeeieeeeeeeeeeeeeeeennnnns 67
2.7. Prédiction de 'endommagement de fluage a longeerm...............ccccccvvivvnnnnnne. 68
2.7.1. Loide nucléation de cavités de DYSON.........cccceevvvveviiiiiiiiiiieeneeeeeeeeeeeeennd 69.
2.7.2. GEOMEALNE UE CAVILES ..uvvveiiiiiiiiiiieee e ettt e et e e e e e e e e e e e e e 72
2.7.3. Introduction de la croissance de cavité couplée &vgermination continue.. 73
2.7.4. Modélisation de la cavitation par diffusion lacueaimodele de Riedel) ........ 77
2.7.5. Prédictions de durées de vie pour les aciers 31BL(N.........ccceevvvvverrrrirrnnnnne 77
2.8. Analyse par Sonde Atomique Tomographique (SAT). e 78
2.8.1. MateriauxX et MENOUES ........cceiiiiiiiiiii e e e 79
2.8.2. Identification des objets présents dans les pointes...........ccccccvvvvvreeeeeeeeeennn. 80
RESUIME ...ttt ettt e e e e e e e e e e s bbbt b b e et e e e e e e e e eaaaeeeeas 84



Chapitre 3. Prédiction des durées de vie en flpage une large gamme d’aciers inoxydables

AUSEENItIUES e dE LEMPEIALUIES ... .. i ieeeeeeeeeeeeeiie ittt e e e e e e e e e e e e rreeee e e e e e e e e e e e annnnnes 87
I I Y o L3 i - Tox ST UPPPPPPPPPPRR 89
X T2 [ 1 oo [ Tod 1 o] o PP PRPUPPPPRRRRR 91
3.3.  EXperimental PrOCEAUIES .........uuuuuuuiii e e e e e e eeeeee et e e e e e e e e aaaaaaeaas 92
3.4. Modeling of necking evolution..............uuuieiiniiii e 94
3.5. Intergranular damage PrediCtioN............ e veeeeeeeeeeeeeeeeiiiiirn e e e eeeeeee s 95
3.6. Very long term creep failure of other austenitairsiess steels .........c..cccooeeeeeennnn. 101
I R B 1Yol U LS (o] PRSP P PR PPPPPP 104
Summary and CONCIUSIONS .......uiiii e ee e e e eereeaaaes 106
y o TV =T o =T 0 = o £ 106
A\ 0] 4[] 0T F= L =P PPPUPUPPPPRT 107

...................................................................................................................................... 109
g I 1 1 0T [ U Tox 1 o o [ 111
4.2. Configurations de pPréCipitES Ie......evvvrrurrrrrrriiiiiieeeeeeeeeeereeeereeeeeereeeeeeerannnnnns 112
4.3. Présentation du code de calcul Cast3M........ccuuvvviiiiieiieeiiiiiiiiiieee 113
4.4. Sur le choix des éléments utilisés dans les cal@ARI).............ooevvvvviciiieennennn. 115
4.5. Identification de la loi de comportement du matéria.................ccoeeeeeecnvvvnnnnnne. 117

4.5.1. Lois de comportement de la matrice métallique. cceee..evvvvvveiiiiiieeieeeeeeeeee, 117
4.5.2. Lois de comportement du CarbUre...........occceeeeiuveiiiiiiiiieee e 211
4.6. ConditioNS AU CAICUI ......ccoiiiiiiiiii i e 122
4.7. Sensibilité des résultats au raffinement de mallag..........cccccvvvvvevvvvinnnnnnnn. 123
4.8. Effet de I'hétérogénéité de la microstructure ggrdoncentrations de contraintes 139
4.8.1. Influence des différents rapports de forme pouprdtipité isolé.................. 139
4.8.2. Effet de 'espacement entre précipites .....ccoeeeevvvveciiiiiiieeeeeeeneeeeneeeennnnnn 421
4.8.3. Influence du nombre de précipités VOISINS ........ccooevviiiiiiiiiiiiiiiiieeeeeeee e 143
4.8.4. Influence de I'extrémité des PrécCipites.....ccccmueeeeeeeeiieiiieeeiie e 144
4.8.5. Effet de la géométrie de précipités (axisymétrigudéformations planes) ... 146
RESUIME ...ttt ettt e e e e e e s e e eeb bbb bbb et e e e e e e e aeeeeeeas 149

Chapitre 5. Estimation des champs de contraintesminage de l'interface : influence de la

température et de la contrainte de traCtioN e vvvveeeee e e 151
5.1, INTrOAUCTION ..ottt ettt e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e e 153
5.2. Effet de la température et de la contrainte deitraenacroscopique sur la contrainte
NOFMAIE & IINEEITACE ... ..eiiiiiiiiiii et e e e e e e e e e e e e e e 154

5.2.1. Influence de la présence d’'un pPrécipité VOISIN....c......cvvvvvvviiiiiiiiieeeeeeeeeeen, 154
5.2.2. Evolution temporelle de la contrainte normale maden................c.c........... 155
5.2.3. Influence du chargement pour une température donneée......................... 159
5.2.4. Influence de la température pour un chargement@onn............................ 165
5.3. Discussion : Comparaison avec le modéle d’Eshelliya&r modifié................... 166
5.4. Discussion : Comparaison avec les résultats exXp@tBiX ............ccccvvveeeeeeeeeennn. 170

RESUIME ...ttt ettt et e e e e e e e e eeb bbb bbb sttt e et et e e e e eaeeeeeeens 173

Conclusion géneérale et PErspeCLIVES .......cccuueeeiieeeiiiiiiiiiiiisie e eeeeeeeeeeeeeieeeeeeeeeeeennnnnnns 175
CONCIUSION QENETAIE .....coeiiiiieiie e e e e e e e e e e e as s annnneeeeneees 177
P EISPECIIVES ...ttt e e e e et s 144422 e e e e e e e et e e eeaee e e e s e e eeeana s e e e e eaeaeeaaeeeeaeannnnes 180



=] (== o > PSPPSR
F ] 4123 (= T PO 193
ANNEXES AU CRAPITIE 2 ...euuiiiiiiee ettt e ettt s e e e e e e e e e e e e 193
ANNEXES AU CRAPITIE 4 ....eeeeeiiie et e e e e e e e e e e et et snene e s e e e e e e e aaaeaaees 195
Annexe 4. 4 : Erreur normalisée de la contraint@n@e ..............cccvvveeeeeeeeieniiiinonn 205
ANNEXES AU CRAPITIE 5 ..uuiiiiiiieie e s e e e e e e e e e e et e et e s seenees s s e e e e e e aaaeaaees 206
Annexe 5. 2 : Théorie A'EShelby ... e 209
1. Modele A'ESNEIDY .......iiiiiii e e e e e e e e e e e ennnnanees 209
2. INCIUSION SPNEMIQUE ....uvviiiiiiiiiiiieee et e e e e e 210
3. INCIUSION ElliPSOTAAIE .......vvvieiiiei e 210
4. RESUITALS ...eeeeeeieeeee e e e e eeeaee e s e e e e e nnnes 212
5. DY 11 o o S 216



10



Démarche de these

Le présent manuscrit est structuré en cing chapitrebjectif du premier chapitre est
d’introduire la problématique de la these et des@méer le contexte général de I'étude de
I'endommagement de fluage a court et long termeadiess inoxydables austénitiques. Le but
tout d’'abord est de faire le point sur I'état demmaissances concernant les propriétés
physiques et mécaniques des aciers inoxydablegniigies. Comme les propriétés
meécaniques et le comportement a rupture dépendeteinfent de la microstructure, nous
nous attacherons ensuite a décrire quelques élerderia métallurgie de ces aciers. Enfin, la
derniére partie de ce chapitre sera dédiée auxmséeas de déformation et de rupture en

fluage.

Dans le chapitre 2, une étude expérimentale du odempent mécanique
macroscopique et microscopique des essais de flpage différentes températures et
contraintes nous menera a comprendre les cardicpges de la précipitation et
'endommagement de fluage. La striction est un peemmode de ruine qui est prépondérant
aux temps courts et a été modélisé pour étre cargarc les résultats d’essais. Ensuite, des
essais assez longs sont étudiés et les observdgdisdommagement intergranulaire qui est
caractéristique des longues durées de vie sonteaareparallele (microscopie optique ou a
balayage de type MEB-FEG). Une modélisation des amémes d’endommagement
intergranulaire est enfin entreprise. Le modeleRiedel couplant croissance de cavités par
diffusion lacunaire et germination continue estliséi afin de prédire leffet de

'endommagement intergranulaire sur la durée delggaciers inoxydables austénitiques.

Le chapitre 3 compléte le chapitre 2, en présemtastttudes plus approfondies sur les
prédictions de durées de vie pour les aciers destga6L(N), 304H, 316H et 321H. Le temps
de transition mesuré et prédit est déterminé pbagge température. Les temps a rupture
prédits par le modele de striction et le modeleRiedel sont utilisés conjointement et
permettent de justifier la relation ‘Larson-Milleet sont comparés avec ceux obtenus
expérimentalement. Le tracé de la loi de Nortonrptacier 316H met en évidence un
changement de pente entre les faibles et lesriégimes de contrainte. Le modele de Riedel
est utilisé avec les paramétres de loi de Nortentitiés aux faibles régimes de contrainte, la

durée de vie a long terme est prédite jusqu’'a 25 an accord avec les données
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expérimentales. Ce travail est présenté dans udeaqui a été publié dans la revue
"Engineering Failure Analysis".

D’aprés les observations expérimentales, I'endonamest intergranulaire se produit
principalement aux interfaces carbureg;@4 /matrice austénitique. Dans le chapitre 4, nous
nous intéressons a étudier l'effet de I'hétérog@mi& la microstructure sur les concentrations
de contraintes a l'interface matrice/précipité grédire numériqguement le taux de nucléation
de cavités qui est le seul paramétre expérimentdtarminer dans le modéle de Riedel.
L’influence de la géométrie et de la dispositionpaécipités de carbure NCs, présents dans
la matrice austénitique doit prendre en compter Bedaire, nous avons utilisé le logiciel de
calcul par éléments finis Cast3M développé au ClBal&y. Dans un premier temps nous
avons cherché a justifier, de maniere simple, lidatiion d’éléments finis sous intégrés
(Q4RI) pour les calculs viscoplastiques. Dans umixggne temps nous avons étudié
l'influence du raffinement du maillage sur les Hésts de calcul d'un essai de fluage en
traction (a 600°C, 220MPa) d’'un acier 316L(N) comi@ot un précipité isolé de forme
cylindre ellipsoidal. L'objectif était d’'une paredsérifier la bonne convergence des calculs et
d’autre part de déterminer un raffinement de mgdlauffisant pour obtenir des résultats
suffisamment précis pour un colt de calcul quiergatsonnable pour les différents calculs
effectués par la suite. Quel que soit le mode demdagement, le champ de contrainte
normale a linterface est le plus influent. Nousaw étudié I'effet du facteur de forme d’un
précipité isolé ainsi que I'effet du nombre et @spacement inter-précipités, de la géométrie
de la pointe et de la cohérence-incohérence deetfate de précipités sur la distribution

spatiale de la contrainte normale a l'interfacericafprécipité.

Dans le chapitre 5, les différents calculs préseotdt été effectués sous hypothése
d’axisymétrie pour différentes contraintes de {mact macroscopique et différentes
températures. Une comparaison des résultats nuwmeérigu chapitre 4 et 5 avec les
observations expérimentales a été effectuée qtrktictions du modele d’Eshelby afin de
mieux comprendre I'endommagement intergranulaire fldage. Les modeéles les plus
classiques d’endommagement sont finalement dis¢ui@sure de l'interface et germination

thermoactivée).

Enfin, nous terminerons la présentation de ce irgvar les conclusions et les
perspectives possibles.

Remarque : Afin de faciliter la lecture, un résueséinclus a la fin de chaque chapitre.
12
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Chapitre 1. Introduction générale

0 Lo soince -t ollpromi bbbl
Ll promuc t vt o7 fa cgertin e e savsii
Londe Fot, 1840 - 1902

Objectit de ce premier chapitre est d'introduire la problématique de la these et de
présente ontexte générale de I'étude de I'endommagement de fluage a long terme. Le
but de la premiére partie est aussi de faire le point sur I'état des connaissances concernant les
propriétés physiques et mécaniques des aciers inoxydables austénitiques. Comme les
propriétés mécaniques et le comportement a rupture dépendent fortement de la
microstructure, nous nous attacherons ensuite a décrire quelques éléments de la métallurgie
des aciers inoxydables austénitiques. La derniere partie de ce chapitre sera dédiée aux
mécanismes de déformation et de rupture en fluage de ces aciers.

gh\e‘objective of this chapter is to introduce the issue of the thesis and to present the
general context of the study of long-term creep damage. The purpose of the first part is also
to introduce the state of knowledge about the physical and mechanical properties of
austenitic stainless steels. As the mechanical properties and fracture behavior are strongly
dependent on microstructure and then we endeavor to describe some elements of the
metallurgy of austenitic stainless steels. The last part of this chapter will be dedicated to the
mechanisms of deformation and creep rupture of these steels.
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1.1. Contexte industriel de la these

Les aciers austénitiques se caractérisent par tanetise cristalline cubique a faces
centrées. Ces aciers, composés essentiellemeat,dmimportent de 16 a 20 % en masse de
chrome (ce qui leur confere leur caractere inoxig)able 9 a 14 % de nickel (ce qui favorise
la formation de structures homogénes de type atigiée). Par ailleurs, ils comportent peu
de carbone (< 0,03%) (ce qui accroit la résistaida corrosion) et éventuellement du
molybdéne, du titane ou du niobium (ce qui amélibra stabilité de l'alliage pour des
températures élevées). lls présentent une ductlitéine ténacité remarquables mais un
coefficient de dilatation thermique élevé et unffioent de conductivité thermique plus
faible que les aciers ferritiques/martensitiqueSAC2007).

La durée de vie des réacteurs nucléaires de laraéré IV, y compris I'ancien
prototype SFR (Sodium-cooled Fast Reactor) et ABTRdvanced Sodium Technological
Reactor for Industrial Demonstration), pourraiteétte 60 ans (CEA, 2007). Pour éviter la
proximité du sodium de la cuve avec de l'eau, lal@lr dégagée dans le coeur est évacuee
grace a un échangeur de chaleur vers un circuiinsaire contenant également de sodium.
Selon le schéma général (Figure 1. 1), ce sodiwanskire induit la vaporisation de I'eau
dans un générateur de vapeur externe a la cuveapeur entraine ensuite une turbine et un
alternateur pour produire de l'électricité. Danschs d’ASTRID, les circuits d’eau et de
vapeur seraient remplacé par de I'azote sous-pregsgiur éviter tout risque d’interaction du

sodium avec de 'eau.

Les aciers inoxydables austénitiques sont de banslidats pour les éléments de
structures du circuit d’échangeurs de chaleurs. &e=srs utilisés dans les composants des
circuits fonctionneront a haute température etrsabide faibles contraintes mais pendant des
dizaines d’années. La simple extrapolation des éesia rupture obtenues lors d’essais court
terme s’avere non conservative. Les durées de imaien fluage de ces aciers nécessitent
d’'une part d’effectuer des essais trés longs (>20€Rieth et al., 2004) et (NIMS, 2013) et
d’autre part de comprendre et de modéliser les nigreés d’endommagement, (Yoshida,
1985), (Riedel, 1987), (Levaillant et al., 1988jrancois et al., 1993), (Poquillon, 1997),
(Germain and Molinari, 2000) et (Quentin Auzoux,02)) de maniére a proposer des
extrapolations physiquement fondées (extrapolatem temps, température, niveau de

contrainte...).
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Figure 1. 1 : Schéma du principe de fonctionnerdant réacteur a neutrons rapides a
caloporteur sodium. Les aciers inoxydables austgmis utilisés dans la structure du circuit
secondaire et les tubes de générateurs de vapdlgrgourés en rouge.

1.2. Obijectifs scientifiques de I'étude

L'objectif de cette these est de mieux comprendranedéliser les mécanismes
d’endommagement en fluage des aciers inoxydablesém@itiques ainsi que de mieux
appréhender leur relation avec les microstructurasstriction est un premier mode de ruine
qui est prépondérant aux temps courts et sera msédabur les comparer avec les résultats
d’essais correspondants. Cette démarche a déappli@uée aux aciers martensitiques (Lim

et al., 2011) et aux alliages 800 (Huang et alL52@our une large gamme de températures.

Ensuite, des essais assez longs seront étudiés ebdervations de 'endommagement
intergranulaire qui est caractéristique des longlieges de vie seront menées en parallele
(microscopie optique ou a balayage). A partir de observations, une modélisation des
mécanismes d’endommagement intergranulaire sena emfreprise. Le modele de Riedel de
croissance de cavités par la diffusion lacunaitgptEe a un modéle de germination continue
sera principalement utilisé afin de prédire I'effit 'endommagement intergranulaire sur la

durée de vie des aciers inoxydables austénitiques.

Aucun parameétre ajusté ne sera utilisé dans l'egifitin du modéle de Riedel.
Cependant, le taux de germination de cavités déveamesuré en utilisant des observations
au MEB-FEG et un traitement d’'images (logiciel ‘Nog’). Ce parametre est exprimé en
termes de nombre de cavités par unité de surfagairdede grains et par unité de temps. La

prédiction du taux de nucléation de cavités segileipal probleme restant a résoudre pour
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obtenir des prédictions de durée de vie a long derfpes observations monteront que les
cavités naissent a l'interface des précipités dadratrice austénitique. La suite de ce travail
vise a apporter des éléments a la prédiction deueléation a partir des simulations
numeériques. L'effet de I'hétérogénéité de la micomoture sur les concentrations de
contraintes locales a l'interface matrice/précigt¥a simulé par la méthode des éléments
finis (logiciel Cast3M). L’objectif est de déterneinla distribution de champs de contraintes
normales autour des précipités en fonction du temipsle la température. Différents
parametres et effets de microstructure seront @niscompte a partir des observations
microstructurales dans les calculs par élémenis fiour différentes contraintes de fluage et
différentes températures. Une discussion des aedsuiumériques sera enfin présentée, en se
référant aux observations expérimentales. Le mod@&shelby sera utilisé afin de mieux

comprendre le rble de la microstructure.

1.3. Présentation du matériau de I'étude

Les aciers inoxydables austénitiques, réputés [sauraptitude a la déformation et
leur résistance a la corrosion, sont tres largeraemtioyés dans I'industrie de I'énergie. Les
circuits secondaires des réacteurs nucléaires di®ngotamment, sont fabriqués en acier
inoxydable austénitique. Dans les réacteurs a ommitrapides SFR (appelés RNR en
francais), ces circuits fonctionnent a des tempéeatplus élevées que dans les réacteurs a
eau pressurisée PWR (appelés REP en francais)it@sppmar EDF, soit de I'ordre de 550°C
au lieu de 320°C. Les matériaux étudiés seront dmuenis & des températures élevees et
seront principalement des aciers inoxydables ailispg¢es de type 316L(N). Nous insisterons
dans le paragraphe suivant concernant les géméraliir le matériau sur les points communs

et les différences existant entre les différenisradnoxydables austénitiques.

1.3.1. Généralités sur l'acier inoxydable austénitique

Les aciers inoxydables austénitigues ont deux t&Ematques métallurgiques
principales : ils contiennent suffisamment de cheopour leur conférer un caractere
inoxydable, et suffisamment d’éléments gamma-gécasme le nickel, pour leur conférer
leur structure cubique a faces centrées. Il s@dgisolutions solides obtenues par hypertrempe

qui consiste en un maintien & haute température I'dtdre de 1100°C) suivi d'un

refroidissement rapide.
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Ce travail porte principalement sur les aciers yuables austénitiques de type
316L(N). Par souci de clarté pour la suite de &Esentation du contexte de I'étude, une breve
description des aciers inoxydables austénitiquda temille des alliages 300 est schématisée
sur la Figure 1. 2. Le Tableau 1. 1 récapitulesfg&cifications des compositions chimiques de

différentes nuances de ces aciers (Code RCC-M,)1988

Il s’agit principalement d’aciers contenant de 16%0% de chrome (pour les rendre
inoxydables) et de 9% a 14% de nickel (pour qwdgent austénitiques). L'acier de référence
est I'acier 304. Pour améliorer sa résistance @teosion intergranulaire, des nuances a bas
carbone ont été développées (noté ‘L’). Ce sous typsignifie ‘Low carbon’ et indique que
I'acier contient moins de 0,03% de carbone. Cestaitiers sont aussi ‘dopés’ a I'azote (noté
‘N’) en vue de renforcer leurs caractéristiques anégues. De plus I'ajout de molybdene (~
2%) confere a I'acier 316 une bonne tenue au fluageier 316L(N) est donc défini par ces
spécifications chimiques. Par opposition aux acietsas carbone, nous noterons parfois H

‘High carbon’ un acier qui possede une teneur enoree supérieur a 0,03%.

Ajout de Nloblk A’( de Titane

304N 304L
I
Ajout de Molybde .
Ajout d’Azote Jout ge I olybaene Réduction de Carbone
+— e ———

Figure 1. 2 : Nomenclature de certains aciers idakies austénitiques en fonction des
modifications de leur composition chimique.
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C N Cr Ni Mo Mn | Si Cu Ti Nb S P
max | max |min-max| min-max | min-max | max | max | max | min-max min-max | max | max
304 0.080 17-20 9-12 2 1 1 0.030 | 0.040
304 L 0.030 17-20 9-12 2 1 1 0.030 | 0.040
304 L(N) ] 0.035 | 0.080 | 18.5-20 9-10 2 1 1 0.030 | 0.040
316 0.080 16-19 10-14 225275 | 2 1 1 0.030 | 0.040
316L 0.030 16-19 10-14 225275 | 2 1 1 0.030 | 0.040
316L(N) | 0.035 | 0.080 | 17-18.2 | 11.5-125 | 225275 | 2 1 1 0.030 | 0.040
347 0.080 17-20 9-13 2 1 1 8*%C-1.00 | 0.030 | 0.040
321 0.100 17-20 9-13 2 1 1 | 5*%C-0.75 0.030 | 0.040

Tableau 1. 1 : Composition chimique massique dérgifits aciers inoxydables austénitiques
d’apres le RCC-M : Régles de conception et de coctsbn des matériels mécaniques des
flots nucléaires (Code RCC-M, 1988).

Afin d’étudier 'endommagement en fluage de ce®m@cinous avons en effet choisi
l'acier 316 plutdt que l'acier 304. En termes dsistance mécanique aussi bien que de
résistance a la corrosion, l'acier 304 est moinsfopmant que l'acier 316 a haute
température. Dans nos validations des simulatioogs considérerons néanmoins différents
aciers de cette grande famille en particulier loesges durées de vie de 20~25 ans ont été

atteintes, en tenant compte des mesures spécifigcigasque acier pour le taux de nucléation.
1.4. Fluage des aciers testés a I'état hypertrempé

1.4.1. Précipitation des carbures dans les aciers inoxyd#s austénitiques
étudiés

Les aciers inoxydables austénitiques ne sont jpdiestet en cours de fluage, ils sont
le siege de diverses réactions de précipitations Bavaux récents sur les évolutions
microstructurales en fonction des traitements thgues ont été réalisés par (Sourmail, 2001).
La Figure 1. 3 (a) présente I'étude réalisée paor(le and Harries, 1978) qui a comparé les
résultats de leurs propres observations au micpes¢équipé de pieces polaires STEM) a
celles publiées antérieurement par (Weiss and I8tick972) pour les aciers 316L. Les
résultats obtenus pour les aciers 316 montrenti@gipremieres phases qui précipitent sont
constituées par des carbures de typeQylet qu’ensuite, d’autres phases intermétalliqoes,

Lavesn ety, peuvent se former selon le temps et la tempé&aRar ailleurs, pour confirmer
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'existence des carbures MCs, (Yoshida, 1985) a fait lui-méme un certain nombre
d’observations au MET (Microscope Electronique eansmission). Des mesures de densité
des précipités transgranulaireont été faites par Yoshida sur I'état hypertrerapéesté a
une température T = 600°C, pour une contrainte300MPa pour une durée de vie de 1971
heures ep = 1,5*10° cm® (Yoshida p.89).

Dans le cas de lacier 316L(N), le diagramme TTTer(ips-Température-
Transformation) (Figure 1. 3 (a)) correspondant gitécipitation de ces phases n’est pas
connu tres précisément. Depuis peu, les obsengtienl’évolution de phases au cours du
vieillissement des aciers 316L(N) a haute tempégatat été réalisées au MEB (Microscope
Electronique a Balayage) et au MET par (Padilhalgt2007) et (NIMS, 2013). D’apres
Padilha et al. (Figure 1. 4 (a)), la précipitatamcarbures M23C6 a lieu trés rapidement et est
suivie par la formation de phaseset Laves dans les bandes de femité-es phases et
Laves précipitent ensuite aux joints de grains poes temps plus longs. Par contre, le
diagramme TTP (Time-Temperature-Precipitation) moyar le NIMS (National Institute for
Materials Science, Japon) (Figure 1. 4 (b)) a n&amsn montré que le début de la
précipitation intergranulaire des carbureg@4 se produisait au bout de 5000 heures environ
a 550°C et 1000 heures environ a 600°C. La formatadive du carbure peut s’expliquer par

I'absence de bandes de ferrite dans les aciersNBH&LNIMS.

Les principales conséquences de la précipitation adebures MCs, qui ont une
composition complexe ou M = Cr, Mo, Fe et C = GgtNB, sont de deux types :

v' Les modifications de composition de la matrice. @eand Stickler, 1972) ont
déterminé la composition chimique du carbure qui B8M0-63Cr-18Fe-5Ni (en
wt%). Dans le cas de l'acier 316L(N), 'appauvrissat résultant en carbone diminue
la résistance au fluage. Les aciers de type 3li&aniiennent du Molybdéne, ont une
vitesse de fluage plus faible que les aciers de 8@ (qui n’ont contiennent pas). La
Figure 1. 3 (b) montre qu’entre 600°C et 850°Cdlalsilité du carbone dans les aciers
inoxydables austénitiques est tres faible.

v' Le glissement intergranulaire peut étre limité [@&r particules de carbures qui par

ailleurs peuvent entrainer des concentrations de&@ote aux effets néfastes.

Nous étudierons par la suite la formation de miavdés initiées a partir des carbures, voir

des phases sigma.

22



n Ma3Ce M»nCq and
precipitation  only  Intermetallic
) defc:med g_a:.ged g g : g
MasC undeformed hear
b _ & 0.25 /
a4 I I I | 1 41 Qe
7, “ihaac) E(\l g /
1 r 8 w2 02 /
8
¥ s00j— 1 9 -1 © @ )
W £ E 015
g O
z : gexy e /
2 ool 2 I 1 2E 01 /‘
g T Q
~ L >
N = o
~ bt 88 29 t| £ 2005 /
600— \\\ Mz’ﬁed‘ T ) = — //
~{head) (gauge)
8 \:ﬂ_»_l“ ﬂ 1 g 0 _______/
{aauge) S
S
i | L T~ it 8 600 800 1000 1200
10! w° 10’ 10? 107 10

RUPTURE LIFE, h

(@)

Température en °C

(b)

Figure 1. 3 : (a) Diagramme TTT - évolution de é&ume des phases précipitées au cours du
fluage des aciers 316 de 500 a 900°C, d’'apres {Mand Harries, 1978a). (b) Courbe de la
solubilité des carbures de chrome dans un acier@apres la revue faite par (Deighton,

1970).
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Figure 1. 4 : (a) Schéma de I'évolution de phasesoairs du vieillissement des aciers AlSI
316L (N) a 550°C et 600°C, d’'apres (Padilha et2dlQ7). (b) Courbe TTP — précipitation
dans les aciers 316LN vieillis sans contrainte igpgle, d’aprés (NIMS, 2013).
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1.4.2. Endommagement de fluage
1.4.2.1. Striction (macroscopique)

Le phénomene de striction a été premierement épati§Considere, 1885), ensuite
plus récemment par (Hart, 1967) et (Dumoulin et2003). Ce phénomeéne apparait lors des
essais de fluage court terme des aciers 316L(Ngrddaopiquement, nous observons que la
section cesse d’étre uniforme sur toute la longusile; I'effort exercé diminuant au fur et a
mesure que I'allongement croit et finalement, l&ctbn est interrompue au moment de la
rupture de I'éprouvette (voir Figure 1. 5). Pous laciers 316L(N) étudiés, toutes les
éprouvettes strictionnent quel que soit la tempéeagt la contrainte appliquée. Cependant le
phénomene de striction diminue lorsque la duréei@augmente. Ce phénomeéne a été aussi
montré pour l'acier martensitique Grade 91 par (L#011). Il a conclu que la striction est
prépondérante en fluage méme pour des temps aeugigsi longs que 100-200kh (~10-20
ans) a 500°CG- 600°C.

Striction

\
W

(o) (o)

Figure 1. 5 : Schéma montrant la zone de strigimur un essai de fluage rompu, 316L(N),
SR, & 650°C sous 150MPa, pour une durée de vig4h3 CEA/SRMA).

1.4.2.2. Endommagement intergranulaire (microscopique)

hY

Lorsque nous nous attachons a décrire ['évolutioa Bendommagement
intergranulaire en fluage (noté ICFIntergranular Creep Fracture’ (Germain and Malina
2000)), nous pouvons distinguer plusieurs étapeschssvauchant dans le temps: la
germination, puis la croissance des cavités ehdafir coalescence qui conduit a la rupture
finale. La rupture intergranulaire qui intervierd des essais de fluage a long terme fait
chuter la ductilité. La rupture redevient complédeinductile pour des températures €élevees
lorsque la recristallisation intervient pendant lessais de fluage. Les phénomeénes

élémentaires qui contrblent ces étapes apparti¢@nadeux grandes catégories :

— Les phénomenes purement diffusionnels
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— Les phénomenes contrdlés par la déformation visstigue.

Le mécanisme de croissance des cavités intergiessildépend d’'une compétition
entre diffusion et déformation. Lorsque la vitesgedéformation est élevee et la taille des
cavités est importante, la croissance s’effectuecimalement par déformation viscoplastique.
Quand la vitesse de déformation et la taille dedgté&sm sont faibles. La croissance est
principalement pilotée par la diffusion intergraaité (contrélée en partie par la plus grande

des contraintes principales).

Sous l'action de la diffusion, les cavités intergriaires se développent. Elles sont
orientées selon les gradients de la contrainte aleraux joints. Au cours d’essais de fluage,
le nombre de cavités intergranulaires augmenteailiegent avec la déformation et ce
d’autant plus que le rapport de la plus grandectesraintes principales sur la contrainte de
Von Misés est élevé ((Needham and Gladman, 198QPyton and Mclean, 1977)). Les
cavités apparaissent sur les interfaces matriceémitigue/précipités intergranulaires ainsi
gu’'aux points triples la ou la germination des t@s/ipeut se produire du fait de contraintes

locales élevées (Chen and Argon, 1981).

La formation de cavités est généralement associée @résence de particules et
d’inclusions secondaires, localisées soit dangdegsoit le long du joint de grains (Pulttick,
1959) (Argon and Im, 1975) (Argon, 1976) (Fished &urland, 1981) (Wilsdorf, 1983).

1.4.2.2.1. Approche qualitatives des modes d’endommagement

La compréhension des mécanismes mis en ceuvre]'loressai de fluage, nécessite
la connaissance des modes d’endommagement assapiédifférents modes d’agression.
L’endommagement des matériaux constitue I'étapepg@cede la rupture et se traduit par
I'apparition de discontinuités dans la matieretyyge de discontinuité peut étre classé en trois
familles par références aux mécanismes élémentaieglissement, la cavitation et la
fracture d’interface. Dans notre étude, les tro&camismes pourraient potentiellement étre
mis en jeu. Lors d'un essai de fluage long ternestd’endommagement intergranulaire qui
intervient pour des temps a rupture. Les jointg@dens constituent alors des sites privilégiés

ou se forment des cavités.

L’effet de I'environnement est quant a lui indiretfoxydation initiale protége a

priori les aciers inoxydables par la formation @gwouche de passivation ¢Og). Lorsque le
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matériau est soumis a des sollicitations mécanignesixiales a haute température, dans le
cas d'un essai de fluage, le role de I'oxydatioh = influent car 'endommagement de

fluage est essentiellement de nature volumique.rés thaute température et pour des
éprouvettes minces, l'effet d’'oxydation est cependzbservé (Yoshida, 1985), (Poquillon,

1997) et (Q. Auzoux, 2004).

1.4.2.2.2. Approche quantitative des modes d’endommagement

Les essais de fluage a haute température nous feninde mettre en évidence les
différents modes d’endommagement et d’évaluer féalde vie de ces aciers. Cependant les
grandeurs macroscopiques obtenues lors de telsisessmt insuffisantes pour la
compréhension des mécanismes d’endommagement. ¢apléter ces résultats, une
approche gquantitative consiste a considérer I'emdagement comme une population de

défauts a recenser suivant différents parametrigsegient étre :

— leur nature (intergranulaire ou transgranulaire) ;

— leur taille (rayon équivalent) ;

— l'orientation par rapport a I'axe principal des tamtes ;

— la répartition (homogene ou localisée) ;

- les interactions mutuelles, c’est-a-dire les rela&i qu’il peut y avoir entre un

défaut et ses voisins. Ces interactions peuveatddrproximité’ ou ‘a distance’.

Dans la suite de I'étude, les observations micnoisg®s des éprouvettes apres rupture nous

permettent d’accéder a certains de ces parametres.
1.4.3. Loi de Monkman-Grant

Pour les longues durées de vie et sous de faildefaintes, les phénoménes de
diffusion qui régissent I'amorgcage prennent unet pgédominante. Nous pouvons alors
rencontrer des situations pour lesquelles la digctn fluage est faible. Par contre, a plus
forte contrainte lorsque les phénomenes strictertiéata la déformation viscoplastique
opérent, la ductilité en fluage est plus élevéelaGe traduit par le fait que la loi de
Monkman-Grant est assez bien vérifiée (Monkman@raht, 1956). Cette loi indique que le
produit de la vitesse de déformation secondairduetemps a rupture est indépendant de la

contrainte nominale. La durée de vie en fluagedest avant tout controlée par la résistance
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du matériau a la déformation. Cette loi peut é&ravée d’'un critere de ductilité (modele de

(Hoff, 1953) ou plus rigoureusement d’'une prédittile la striction (Lim et al., 2011).
gsa |:ﬂR = CMG (1)

En pratique, cette loi décrit conventionnellementdlation ‘vitesse de déformation —

durée de vie’ sur de nombreuses décades, par exgopt

— Le cuivre poly-cristallin (Otto et al., 2012);

— Les aciers martensitiques (Lim et al., 2011) etqA2015) ;

— Les aciers austénitiques mais sur un domaine déedde vie plus étroit
(Kimura, 2015) et (Cui et al., 2015a).

Une explication micro-mécanique alternative a la de Monkman-Grant a éte
proposée par (Dyson, 1976). Le modele ‘constrainadity growth’ suppose que la
germination des cavités ne sS’effectue pas simuttemé sur toutes les facettes
intergranulaires (Chen and Argon, 1981). Le chamggmsupporté par une facette
endommagée est réparti sur les facettes voisines emadlommagées. La croissance par
diffusion des cavités sur la facette endommagépikesée par la déformation visco-plastique

des grains voisins. Ce modele conduit a I'équadeionkman-Grant.
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Chapitre 2. Etude expérimentale de 'endommagemende

fluage (court terme et long terme)

gma%a@@ﬁmw
fcnslr it el

Do Clokl 1572 - 1955

’gar:s ce chapitre, les observations et les analyses concernant des éprouvettes sollicitées

jusqu’a la rupture en fluage seront décrits. Ensuite, nous nous proposons de rechercher les
mécanismes physiques qui sont a I'origine des décohésions intergranulaires observées dans
les éprouvettes de fluage. Notre recherche s’appuiera sur le modele de Riedel couplant la
germination continue et la croissance de cavités par la diffusion lacunaire, dont I'applicabilité
a notre étude sera évaluée a l'aide d’observations microstructurales qualitatives et
quantitatives.

R

% n this chapter, the observations and the analysis of the creep ruptured specimens
will be described. Then we propose to seek the physical mechanisms which are causing
intergranular decohesion observed in the creep specimens. Our research is based on Riedel
model coupling the continuous nucleation and cavity growth by vacancy diffusion. The
applicability to our study will be evaluated using qualitative and quantitative
microstructural observations.
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2.1. Matériaux étudiés

Les réacteurs a neutrons rapides, refroidis auusodiquide, fonctionnaient a des
températures avoisinant 550°C. Les composants afaatodu fluide caloporteur sont
généralement soumis a des sollicitations mécanigaeses (fatigue et fluage). Pour résister
a ces différentes agressions, le choix du matésiast porté sur la famille des aciers
inoxydables austénitiques du type 17-13 au molybdartrés bas carbone et azote contrélée
(nuance ICL 167 SPH, de CREUSOT-LOIRE, référenc®s ST, SR, SQ et AVESTA).
Pour les réacteurs Phénix et Superphénix, de namhravaux communs CEA, EDF et
Framatome (AREVA) ont été entrepris. Les donnédsmles pour ces aciers sont fournies
par le protocole (CEA et al., 1987).

L’Annexe. 2. 1 rassemble les principales caradigties de fabrication des téles
livrées par Creusot-Loire, leur composition chingget précise la dénomination qui leur est
affectée dans la suite de cette étude. La prenidzedtudiée, repérée SP (Coulée T7426), a
subi une double hypertrempe a l'eau depuis 10704fm d'éviter une éventuelle
hétérogénéité de ses propriétés mecaniques. LaSQle(T9075) a été fabriquée plus
tardivement en vue d’améliorer la propreté inclosire des produits. La téle SR (Coulée
01380) est issue d'une brame fabriquée suivantdeéolé de coulée continue. L'acier a en
effet été élaboré a ISBERGUES par le procédé AO@A Oxygen Decarburization). Ces
trois derniéres toles ont subi une hypertrempeauldepuis 1100°C (CEA et al., 1987). Pour
la tble AVESTA, le traitement de remise en solufiiotustriel a été effectué a 1120°C £ 15°C
pendant 30 minutes suivi par une trempe a l'eatteGéle est référencée au SRMA sous le

code matériau 464.

Le plan de I'éprouvette utilisée se trouve en AmneR. 2. Les différentes
compositions chimiques des Téles SP, SQ, SR et AVVESNt regroupées dans le Tableau
2. 1 La microstructure de la téle de 316L(N) n'est emnogene. Les grains sont bien
équiaxes mais leur diametre moyen est de 45um & etale 60um en peau (CEA et al.,
1987). La micrographie optique de cet acier at'é&réception (Annexe. 2. 8ontre que
méme dans la zone du cceur la taille des graingésst/ariable et que des bandes de petits
grains alternent avec des bandes de grains plgs heotableau donnant la taille des grains
pour les différentes toles est présenté en Anrizx4. Elles sont déduites a partir de I'échelle

Krumbein phi.
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Material Element in wt.%

C S P Si Mn Ni Cr Mo N B
SP 0,021 0,007 0,033 0,41 1,74 12,27 17,18 24 0,08 0,0032
SR 0,028 0,001 0,028 0,31 1,88 12,46 17,31 2,44 0,077  0,0012
SQ 0,024 0,003 0,018 0,33 1,7 12,1 17,4 2,33 0,072 0,001
AVESTA 0,026 0,001 0,025 0,31 1,74 12,1 17,3 2,54 0,069 <0,0020

Tableau 2. 1 : Composition Chimique des Toles &F,SR et AVESTA (CEA et al., 1987).

2.2. Analyses des courbes de fluage

La courbe de fluage classique représente I'évalutemporelle de la déformation
soumise a une contrainte unidimensionnelle et engpérature constante (Lemaitre et al.,
2009). Les essais ont mis en évidence que la calellieage de ce matériau présente les trois
stades classiquement distingués : primaire, stadiod et tertiaire (Figure 2. .1purant le
stade primaire, la vitesse de déformation diminue dux effets de durcissement liés aux
incompatibilités de déformation entre les grainatetlurcissement intragranulaire. Pendant le
stade secondaire, la vitesse de déformation esugmes constante. Cette vitesse est aussi
appelée vitesse de déformation minimékg,;,). Durant le stade tertiaire, la vitesse de
déformation augmente jusqu'a la rupture. Ces demiets stades et surtout le stade tertiaire
seront décrits plus en détails dans les paragraqphesnts.

Engineering strain (%)

.
.
.
.
.
.
.
.
4 L
Emin
2
tmin

b

0 500 1000 1500 2000 2500 3000
Creep time (h)

Figure 2. 1 : Courbe de fluage expérimentale, Bie a 525°C et 370MPa, durée de vie :
2899h (CEA/SRMA).

2.2.1. Loi de Monkman-Grant

La Figure 2. 2 et la Figure 2. 3 montrent que aued soit la coulée considérée (SP,
SQ et SR), et dans une moindre mesure pour la ramopé (comprise entre 525°C et 750°C),
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la dispersion observée pour une méme contrainteinaenet température, en termes de
vitesse de déformation secondaire ainsi qu’en terdestemps a rupture est d’environ un
facteur 2. La Figure 2. 3 présente la courbe dekviam-Grant pour des essais réalisés a des
températures comprises entre 525°C et 700°C. Bated les nuances, les températures et les
contraintes, nous avons traceé les bornes supérgunéérieure ainsi que les barres d’erreur
(%2 et/2). Cette courbe montre qu'il y a peu effet pogrdéférentes tbles, seule la dispersion
expérimentale est a prendre en compte. Cette dispes’explique avant tout par la forte
sensibilité de la vitesse de fluage a la tempéeaf@nergie d’activation de I'ordre de 300
kJ/mol) (Quentin Auzoux, 2004). Ces aciers de tgp6L(N) obéissent donc relativement
bien a la loi de Monkman-Grarette loi permet de prédire la durée de vie ergiugrace a
une courbe unique pour une vitesse de déformatgonslaire donnée. Mais les résultats
obtenus ne sont véridiques avec les courbes detgpes a rupture- contrainte de fluage’'.
C’est-a-dire que nous n’avons pas une courbe msaérpour toutes les tbles et températures,

ainsi une grande dispersion a été obeservée.
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Figure 2. 2 : Essais de fluage réalisés pour 5258@0;C, 600°C, 650°C et 700°C pour
différentes toles ;
(@), (c), (e), (g) et (i) : Courbe de la variatia ‘temps a rupture contrainte de fluage’;
(b), (d), (), (h) et (j) : Courbe de Monkman-GrdGEA/SRMA).
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Figure 2. 3 : Courbe de Monkman-Grant, essaiss@&alie 525°C a 700°C pour différentes
tbles (CEA/SRMA).

2.2.2. Vitesse de déformation d’ingénieur minimale

Comme nous sommes a l'équilibre dynamique entreawestion et écrouissage, la
vitesse de déformation est constante et minimalstade secondaire (Francois et al., 1993).
La déformation vraie ou déformation logarithmiqaéformation finie), notée”"® (%), est
exprimée en fonction de la déformation d'ingéniesfs (déformation infinitésimale)
(Lemaitre et al., 2009)x0"* = In(1 + £9)). Le bruit de mesure de la déformation entraine
une discontinuité de la dérivée de la vitesse dera@ation a un temps donné. Pour résoudre
ce probleme, la vitesse de déformation d’'ingénéeun temps donné, est considéré comme

une valeur moyenne des pentes a droite et a gauche.

Afin de déterminer la vitesse de déformation ingéniminimale, nous avons utilisé

trois méthodes différentes :

v’ par régression linéaire,
v par différences finies décentrées,
v’ par régression polynémiale de degré 6.
Les méthodes sont décrites ci-dessous :
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I. Par régression linéaire : Le stade stationnestadentifié grace a une approximation
par régression linéaire sur un large intervalldaeps et sa pente correspond a la vitesse de

déformation ingénieur stationnaire, notég,, ™ (h~1).

ii. Par la méthode des différences finies décesiréeus considérons une dérivée
numérique (Eq. 2) a partir des courbes de fluag¥;(t). La Figure 2. 4 montre I'évolution
de la vitesse de déformation ingénieur au coursedsais de fluage. Le minimum atteint de
chaque courbe correspond a la vitesse de défomndiimgénieur minimale, notée,,;, ™9 .
eng _ o.eng
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' ( l) Liv1 L
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Figure 2. 4 : Vitesse de déformation ingénieur é&@len utilisant la dérivée numérique a
partir des courbes de fluage (Contrainte ingénisuiremps de fluage), Tole SP, a 650°C
(CEA/SRMA).

iii. Par régression polynémiale de degré 6 : Lesrises de déformation ingénieur par

rapport au temps ont été ajustées en utilisanfamation polynomiale d’ordre six par rapport

au temps (Eq. 3).

e = P(t) = agt® +ast® + -+ a;t +a,

3)

Selon le critéere de I'instabilité viscoplastiquetdart exprimé comme (Lim et al., 2011):

ging

sing

———2
ging

>0 4)

"1 + ging
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la courbe de fluage est concave et convexe, awamhihimum qu'aprés la vitesse de
déformation de fluage minimale soit atteinte. Lieece de Hart prédit donc que linstabilité
peut se dérouler seulement dans la partie convexa dourbe de fluage, correspondant au
domaine d'accélération de la vitesse de déeformatioifin d’utiliser le critere de Hart
instabilité, (Eq. 4), les calculs de dérivées paras et secondes par rapport au temps sont
nécessaires. La dispersion expérimentalet¥einduit des discontinuités de dérivations. Cela
a été résolu en utilisant une régression polyn@mibbrdre six par rapport au temps de

fluage.

Le nombre de chiffre requis des coefficients poiyreux est un parametre de la
régression. Lorsque ce nombre est supérieur § ftamy a pas d'effet significatif sur la
prédiction de I'apparition de striction. Utilisatial’une fonction polynomiale d’ordre quatre
ou cing conduit & une variation relative de la priéoh inférieure a 10%. Au-dela de la
puissance six, les résultats sont stables. Dagsicuit, la régression polynomiale d’ordre six
est utilisée. La dérivée premiere de I'équation (Rus permet d’obtenir la vitesse
déformation ingénieurs™. La vitesse de déformation ingénieur minimale essuite
déterminée en prenant la valeur du minimum de (gt ‘vitesse de déformation ingénieur

déformation ingénieur’.

Le Tableau 2. 2 présente une comparaison de \gtedsedéformation ingénieur
minimales déterminées par les trois méthodes diftés décrites ci-dessus. Il y a une
différence relative inférieure a 4% entre la vieeds déformation ingénieur minimale estimée
par la méthode des différences finies décentrégmpla méthode de régression polynémiale
d’ordre six et celui déterminé par la méthode lireééTableau 2. 2). Ces trois méthodes

fournissent donc des résultats équivalents.

. . . Emin €min €min
Tole Tem?erature Contrainte (10~6 . h—l) (10—6 . h—l) (10—6 . h—l)
(GO (MPa) Régression linéaire Différences finies Régression polynomiale de
décentrées degré 6
SP 650 170 27 29,1 27,9
SP 650 190 175 174 171
SP 650 210 290 314 328
SP 650 230 790 794 770
SR 525 370 14 14,3 14,1
SR 600 230 25 26,6 253
SR 650 130 21 22,4 21,2
SR 700 80 24 24.5 23,6

Tableau 2. 2 : Comparaison de vitesses de défarmatgénieur minimales déterminées par
trois méthodes différentes.
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2.2.3. Loi de Norton

La loi en puissance de Norton (Eq. 5) est ajustée phaque température en utilisant

les vitesses de déformations ingénieurs minimdlés @ntrainte ingénieur (Figure 2. 5) pour

différentes tbles. Les parametres de Norton dépeadie la température (n(T), C(T)) sont

donnés dans le Tableau 2. 3. L’exposant de Noriarinde avec l'augmentation de la

température comme il est classiquement observévalesrs trouvées ici sont en accord avec
celles données par (Argence, 1996) et par lessessaimuns CEA-EDF-AREVA (CEA et

al., 1987).
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Figure 2. 5 : Loi en puissance de Norton des a8&és.(N) : (a) Téle SP, (b) Téle SQ et (c)
Téle SR de 525°C a 700°C (CEA/SRMA).

Tole 525° C 550° C 600° C 650° C 700° C

C n C n C n C n C n
SP 3,51x103* 15,55 2,08 x 1026 13,1 7,54 x 10V 9,97 1,15x 1010 8,05 1,65 x 10° 674

SQ 6,56x10% 20,5 5,55 x 10°27* 8,5%  4,42x10%* 13,3* 530x103%* 14,5% 4,21x10%' 5,92

SR 7,47 x 1036 16,52 8,84 x 10%° 14,21 2,84x 107" 11,11 1,04 x 10°° 9,12 4,73x10% 7,73

Tableau 2. 3 : Parameétres de la loi de puissan®&oden des aciers 316L(N), Tole SP, SQ et
SR, unité de C : (MPa-n.h-1), n sans unité, de GZ6700°C. (* : a 550°C, 600°C et 650°C,
les points expérimentaux s’écartent la loi moyefiigure 2. 5)).

2.2.4. Stade tertiaire en fluage

La Figure 2. 6 montre le rapport entre la duréeidadu stade tertiaire et la durée de
vie totale de fluage pour divers matériaux et deddhtes températures (acier Grade 91 a
500°C - 600°C (Lim, 2011) et a 625°C (Gaffard et @005), acier Grade 92 a 600°C
(Sklenicka, 2003), alliage d’aluminium A5052 — LB0°C (Matsuda and Fujkawa, 1980),
alliage a base de Nickel IN100 a 1000°C (Lemaitreale 2002), 316 acier inoxydable
austénitique a 625°C (Lloyd, 1980) et 316L(N) acieoxydable austénitique a 600°C
(CEA/SRMA) (Quentin Auzoux, 2004)). Pour un acieoxydable austénitique de type
316L(N) donné (Quentin Auzoux, 2004) et (Lim, 201dgs rapports semblent diminuer avec
'augmentation de la durée de vie pour 600°C. Rette température le stade tertiaire s’étend
autour de 1/3 (essais a long terme) a 2/3 (essamud terme) de la durée de vie. Cette

fraction de temps large pourrait étre attribuéa énains I'un des deux phénomenes suivants :
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- effet de structure (Diminution de la section trarsale de I'échantillon avec
ou sans striction localisée).

- effet dendommagement (Germination puis croissaleceavites).
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Figure 2. 6 : Rapport entre la durée de vie duestadiaire et la durée de vie totale de fluage
pour divers matériaux et a différentes températures

2.3. Régime de vitesse basse contrainte

Les essais de fluage ont été effectués sur les ik SQ, SR et AVESTA par les
laboratoires d’EDF, du CEA et de Creusot-Loire a tdmpératures comprises entre 525°C et
800°C, selon les types de toles. Les essais dgeflsar éprouvettes lisses ont été realisés sur
des machines a poids mort ADAMEL type TR. Il s’adpinc d’essais a effort constant et non
a contrainte vraie constante. Les fours a résistanomportent trois zones. Trois
thermocouples sont attachés au fit de I'éprouettermettent de vérifier que le gradient de
température le long de I'éprouvette est inférie@r@. La puissance de chauffage est régulée
a I'aide d’'un contréleur EUROTHERM par rapport aguatrieme thermocouple solidaire du
four. Les salles contenant les machines de fluagedimatisées a 20°C. L'allongement des
éprouvettes est mesuré par l'intermédiaire d’uremstmetre prenant appui dans les trous
usinés dans les tétes des éprouvettes. Les captgasitifs d’allongement ont une précision
de l'ordre de 0.3um. Leur stabilité dans le temps est vérifiée pégoedment. La mise en
charge s'effectue a l'aide d'un moteur avec levimrmettant une montée en charge
progressive d’'une durée variant entre une et danxtes. Le temps entre la mise en chauffe

du four et la mise en charge de I'essai est congptiee quatre et cing heures.

Le tracé des vitesses de fluage en fonction demdrainte (loi de Norton) pour les
aciers 316 met en évidence un changement de pemteles faibles et les forts régimes de
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contrainte. La transition de cette loi en puissatioa exposant de contrainte d'environ sept a
une loi d’exposant de I'ordre d’'un a été observéer mles contraintes de I'ordre de 30 MPa a
750°C (Figure 2. 7 & Tableau 2. 4). Afin de confainte changement de régime, des essais
de fluage a tres faible contrainte (10MPa, 20MR&IBa et 60MPa) sur éprouvettes lisses
des aciers 316L(N) a 600°C, 650°C, 700°C et 7503Cété réalisés au laboratoire pendant
cette these. Néanmoins, plusieurs essais lance&eswaciers a 600°C et 700°C n’ont pas flué
de maniére significative. Nous obtenons seulemestrésultats d’essais lancés significatifs a
650°C et a 750°C qui sont regroupés dans le Talde&uet sur la Figure 2. 8. Quatre essais
de fluage a long terme (>15ans) ont été lancésiaudsl laboratoire (SRMA/CL2M) pour les
aciers austeénitiques inoxydables de types 316SBHeB321 il y a plus de 15ans (Tableau 2.
5 et Figure 2. 9). La vitesse de déformation miménde chaque courbe expérimentale est
déterminée a partir de la courbe de fluage du régietondaire. Pour I'acier 316L(N), les
valeurs obtenues correspondent bien au changemeerdgiimes de contrainte pour 550°C,
650°C et 750°C (Figure 2. 10).

Avant de commencer a étudier les mécanismes d’emdg®ment de fluage, nous
définissons les deux termes de fluage (court ef tenme) qui sont valables pour toutes les
températures. Nous appelons ‘fluage long terméubege correspondant a un temps a rupture
au-dela du temps conventionnel (1) Attention, le temps de transition entre lacsion et
'endommagement intergranulaire est différent dmpge conventionnel car il dépend de la
température. Le temps de transition mesuré et fppé&dir chaque température est expliqué

dans le chapitre suivant.
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4650°C,316L(N),CEA&EDF.
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Minimum strain rate (h]) i i X750°C,316H Kloc&Pahutova,2001
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Figure 2. 7 : Loi de Norton : Courbes ‘Vitesse éodmation minimale — Contrainte’
fournies par (Frost and Ashby, 1982) ; CEA&EDF ldKet al., 2001).
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Matériau Température Régime Exposant de

e de contrainte Norton
316L(N) 650 Forte ¢ 7,57
(CEA/EDF) 750 Forte ¢ 5,18
316H 650 Faible ¢ 1,79
(Kloc & Pahutova, 2001) 650 Forte & 7.08
750 Faible ¢ 0,93
750 Forte o 7,01
Aciers 316 650 Forte ¢ 8,19

(Frost & Ashby, 1982)

Tableau 2. 4 : Exposants de Norton pour les faibldss forts régimes de contrainte.

Matériau Essai Température  Contrainte ~ Machine  Durée (h) Etat d’essai
(0O (Mpa)
316L(N) SP 316SPH 550 210 28 255203 En cours
304 Vieilli 853--1-9 525 180 51 137527 En cours
Coude C7 Phénix
304 Hypertrempé 853--2-16 525 160 52 137527 En cours
Coude C7 Phénix
AISI 321 947--008 550 180 67 132689 En cours
316L(N) 464--534 650 60 47 16722 En cours
316L(N) 464--538 650 60 86 22606 En cours
316L(N) TSQ--006-87 750 10 87 7389 En cours
316L(N) TSQ--181-266 750 20 79 1437 En cours
316L(N) TSQ--008-85 750 40 85 7320 En cours

Tableau 2. 5 : Essais de fluage des aciers augtéstinoxydables (Y. CUI ; C. CAES ; F.
LEFEBVRE ; I. TOURNIE (CEA/SRMA/LC2M)).

0,4

— 3 years

0,2

Engineering strain (%)

> 1year  =—464--534 650°C_60MPa.
—464--538_650°C_60MPa.
—TSQ--006-87 750°C_10MPa.
—TSQ-181-266_750°C_20MPa.
—TSQ--008-85_750°C_40MPa.

0
0,0E+00  5,0E+03 1,0E+04 1,5E+04  2,0E+04  2,5E+04  3,0E+04

Creep time (h)

Figure 2. 8: Essais de fluage a long terme etdaibhtrainte des aciers de type 316L(N)
lancés au CEA/SRMA/LC2M.
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Figure 2. 9 : Essais de fluage a long terme dessa8il6SPH, 304 et AISI321 lancés au

CEA/SRMA/LC2M.
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Figure 2. 10 : Loi de Norton : Courbes ‘Vitessedééormation minimale — Contrainte’
fournies par (Schirra, 1994) ; (Frost and Ashbyg2)9 CEA&EDF ; (Kloc et al., 2001).

Les essais de fluage, lancés a 750°C et a faiblesainte, obtenus a saturation de la
vitesse de déformation sont présentés sur la FiguB En tenant compte de la dispersion
expérimentale, nous trouvons un parametre de Nortoompris entre 1,5 et 2 (voir Figure 2.
10) pour les aciers de type 316L(N). Un changerdentgimes de contrainte est bien obtenu.
Nous observons une surestimation des vitesses fdenddion minimales pour les essais a
tres basse contrainte lancés par (Kloc et al., R@la méme température pour les aciers de
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type 316H, par rapport & nos résultats expérimentan effet, leurs essais sont arrétés bien
trop tot (~1100h)Notre résultat confirme ce qui avait été déja wulesi aciers martensitiques
de type grade 91 ou nous voyons qu’il y a bienagime a basse vitesse de déformation (Lim

et al., 2011). A 650°C, nous confirmons qu’il yrgeuncurvation vers 200MPa.

Nous remarquons, en générale, que pour arriverlumgd secondaire, il faut une
déeformation relativement faible, c’est-a-dire derdire de 0,2% (pour les essais de fluage a
faible contrainte et a haute température). Poue$ssis de fluage a forte contrainte et pour
une température comprise entre 525°C et 550°Céflarmhation est dix fois plus grande (de
'ordre de 2%). Lorsque la courbe de fluage atteagidement le régime secondaire, les
dislocations n'ont probablement pas eu le tempsealdormer. Le matériau ne durcit pas
beaucoup. Lorsque la courbe de fluage atteint heete le régime secondaire, le temps est
suffisant pour construire les sous-joints et umdraombre de dislocations. Dans ce cas, la

densité de dislocation augment énormément.
2.4. Mesures et observations métallographiques des échdlons a rupture

Pendant le fluage, dans la zone de striction, #otd fin de I'essai, des cavités se
forment et croissent du fait des déformations iimgsortantes. La rupture se produit en mode
ductile par instabilité des ligaments séparant acadtés, donnant un facies de rupture a
cupules. Les observations MEB (Microscope Electronique a Balayage) sont effexsusgu

CEA/SRMA pour caractériser les faciés de rupture.

Les éprouvettes de fluage uni-axial, en aciers 84fLque nous avons examinées,
présentent des surfaces de rupture de type trandgi@ ductile recouvertes de cupules au
coeur et en peau. La Figure 2. 11 montre un exedgliacies de rupture du fluage court
terme (<16h) typiqguement & T = 650°C, composé de larges &audtenviron 100pm de
diamétre, séparées par des cupules plus petitesudtare s’effectue approximativement
suivant des plans inclinés a 45° par rapport ar&ction de traction, ce qui laisse supposer la
présence de cisaillements au moment de la ruin@pl@uvette. Les cavités n'ont pas eu le
temps de croitre par la diffusion. Nous avons utoermagement qui évolue trés rapidement
en zone de striction. Dans ce cas, I'endommagemterftuage est plutét la croissance de
cavités par la viscoplaticité, parce que la défaimmangénieur finale de I'éprouvette rompue
est effectivement tres grande (ici ~ 60%). Cesataras se retrouvent dans tout le domaine de

contrainte appliquée que nous avons étudié (13@OMPa) a 650°C. Ces observations
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correspondent bien a celles réalisées par (Argeb@®6) sur un acier 316L(N) a I'état
hypertrempé.

(o R
200:microns

Figure 2. 11 : Aciers 316L(N), Téle SP, image MEBfdciés de rupture d’'une éprouvette de
fluage testée a 650°C sous une contrainte nomiteale’ OMPa, et son grandissement
(tr = 3340h et{"? = 59,9% ).

Les observations aMEB-FEG (Microscope Electronique a Balayage — Canon a
émission de champ - Zeiss GEMINI 1525 apparatusgtneffectuées au CEA/SRMP pour
caractériser 'endommagement a long terme dessedsdiluage. Ces observations au MEB-
FEG sont effectuées sur des sections-transversalésngitudinales de I'une des moitiés de
I'échantillon a rupture. Le prélevement transvedéathantillon s’effectue loin du faciés de
rupture (pour une épaisseur d'éprouvette de 1,5 Par le prélevement longitudinal, I'aire
d’'observation est située loin de la section dectstri, comme la montre la Figure 2. 12.
Quatorze échantillons ont été observés sous MEB-EES&conditions d’essai de fluage et les
caractéristiques du matériau sont présentées daableéau (Tableau 2. 6).

FEG-SEM observations  Neck
- FEG-SEM observations Necking §

FEG-SEM obseations FEG'SMOSCl'ViO

(@) (b)

Figure 2. 12 : Schéma montrant la procédure etdass de découpe pour les observations au
MEB-FEG, Coupes longitudinales (a) et transversgdes
Les échantilons de fluage rompus ont été coupéasnswersalement et

longitudinalement avec une tronconneuse oscillardesque diamanté (voir Figure 2. 12). lls
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sont ensuite polis manuellement avec du papierdgi@lus en plus fin (grades utilisés : 600,
1200, 2500 et 4000). Puis avec solution diamargéelas en plus fine a été utilisée (grades
utilisés : 6 um, 3 um, 1um et Yaum). Afin de révédsrjoints de grain, un polissage vibrant
avec une solution OPS (suspension de silice calleiddaptée au polissage des matériaux
ductiles) a été réalisé pendant au minimum cingqdsepour chaque échantillon. Il permet
aussi de nettoyer les cavités.

Les aires des facies de I'éprouvette rompue sosurges par larofilométrie laser
ou a partir d'images prises au microscofmige binoculaire) en utilisant le logiciel LAS
Core (Figure 2. 13. al.a deuxieme méthode est plus précise car elle meadivectement
I'aire du facies de rupture. La valeur retenue eltecaire est la valeur moyenne mesurée pour
chaque moitié d’échantillon. La réduction d’airgupture A, est ensuite déterminée par la
différence entre la section & I'état de réceptieri’@prouvette (28.27im?) et I'aire mesurée
des faciés de rupture§,(— S,). Selon le principe de conservation du volume aurs de la
déeformation, la déformation axiale de la sectiongture est déduite en terme de déformation
ingénieur (Eqg. 6). Le Tableau 2. 6 rassemble lésuva obtenues des essais de la tole SP et
SR pour différentes températures et contraintesr R essais de fluage a 650°C et a la
contrainte appliquée entre 170MPa et 230MPa, laatémh d’aire a la rupture est d’environ
30%.

So— S,
Sy

section _
Er =

(6)

Les sections des éprouvettes découpées transveesdleont également mesurées par
la deuxieme méthoddoyupe binoculaire) (voir Figure 2. 13. b). La réduction d’aire des
éprouvettes découpées transversalemegnt,, et la déformation de secti@p.,,,;°¢t°" sont
aussi récapitulées dans le Tableau 2. 6.
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(@) )

Figure 2. 13 : Mesures de l'aire (a) du facies'éerbuvette rompue et (b) de la section de
I'éprouvette découpée transversalement, tole Sij a650°C et a 130MPa.

Tole TemEérature Contrainte ~ Durée de vie A, o section Atrans e section
C O (MPa) (h) (mm?) 4 (mm?) trans
SR 525 370 2899 11,56 0,6931 6,01 0,2703
SR 600 220 7148 13,68 0,9367 7,24 0,3445
SR 600 230 4854 13,80 0,9536 7,97 0,3932
SR 600 240 3960 15,18 1,1595 4,82 0,2055
SP 600 260 1091 9,47 0,5039 2,54 0,0987
SR 650 130 7262 16,44 1,3896 9,43 0,5004
SR 650 150 3428 18,66 1,9517 322 0,1286
SP 650 170 3340 21,14 2,9658 527 0,2290
SP 650 190 944 20,12 2,4757 4,05 0,1675
SP 650 210 449 20,54 2,6548 2,20 0,0844
SP 650 230 167 21,19 2,9952 2,29 0,0881
SR 700 80 6756 20,31 2,5183 5,25 0,2270
SR 700 100 2226 21,65 3,2652 7,28 0,3470
SP 700 160 221 23.61 5,0652 4,26 0,1776

Tableau 2. 6 Conditions des essais rompus de fluage en traction des aciers 316L(N) de
la TOle SP et St leurs caractérisations a différentes températures (CEA/SRMA).
Section a I'état de réception 28 12ih2.

La Figure 2. 14 présente les images des deux éibbiasmtrompus dans le sens
transversal en utilisant un faible grandissemen&B-FEG. L’endommagement est réparti
de facon relativement homogéne dans les deux @g:igure 2. 14 (b) montre bien que
'endommagement primordial du matériau est intarglare. Les joints de grains constituent
alors des sites privilégiés ou se forment des ésvites résultats de la these d’'(Argence,
1996) montrent que les cavités intergranulairesngat essentiellement a partir des joints
triples, dans les zones plus ou moins déforméeés peu d’endommagement intragranulaire

apparait dans le matériau.
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Figure 2. 14 : Ingz)ges MEB-FEG (CEA/SRMP), Prélévetm$nsve(:as)al de I'éprouvette,
(a)Toéle AVESTA ; (b) Téle SR.

La Figure 2. 15 présente pour un fort grossisseiftesgiect d’une coupe longitudinale
polie d'une éprouvette lisse d’'acier 316L(N) pamer rupture sous une contrainte nominale
de 100MPa a 700°C. Elle met clairement en évidelesecavités qui sont situées aux joints
de grains et aux points triples. Prés de la sudiaceipture, la déformation est trés importante
comme en témoigne l'allongement considérable demgyr initialement équiaxes, dans la
direction de traction. Les cavités, elles-mément sensiblement étirées dans cette direction.
En s’éloignant de la surface de rupture la défoionagst moins forte et les cavités sont moins
ouvertes dans la direction des efforts appliquéssHie la zone de striction, la décohésion
intergranulaire se présente sous l'aspect de ¢@avitaa I'interface précipité/matrice faisant
un angle de 45° ou paralléle par rapport a la tloeade traction ou de cavités aux points

triples.

Grand. = soox OHm*

(@) )

Figure 2. 15 : Images MEB-FEG, Prélévement longitaldde I'éprouvette, essai rompu a
2226h & 700°C 100MPa, Tole SR. (a) grandissemxt&dd (CEA/SRMP). (b) grandissement
x5000 (CEA/SRMA).
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2.5. Reésultats des observations de la microstructure

2.5.1. Précipitation

En ce qui concerne I'acier 316 L(N), deux typegpdecipités distincts sont identifiés
par une analyse par spectrométrie a rayons X pd&B/MEG (QUANTAX EDS BRUKER)
en utilisant le logiciel ‘ESPRIT’:

» des précipités intergranulaires (principalement plegses primaires, Carbure
de chrome GgCs) (voir Figure 2. 16 et Figure 2. 17);
» des précipités intragranulaires (principalement dasases secondaires
intermétalliquesg, n ety) (voir Figure 2. 18).
Cette technique nous permet d’obtenir une précigilus importante de la composition

d’échantillons hétérogenes afin de déterminer tareades précipités et de la matrice.

L’identification des carbures le long du joint d=igs est illustrée dans la Figure 2. 16
pour les éprouvettes soumises a une contrainte mabenide 170MPa et 600°C.
L’identification de précipités intragranulaires d@Btstrée dans la Figure 2. 18 pour les
éprouvettes soumises a une contrainte nominaleOP8 a 700°C. Les pourcentages en
masse de ces précipités et de la matrice austémisqnt comparés avec ceux fournis par
(Weiss and Stickler, 1972) (aciers 316) et (NIM&12) (acier 316LN, essai rompu a 11027h,
700°C, 80MPa) (Tableau 2. 7). Les résultats obtesms comparables. Les précipités
intergranulaires sont de taille variable selorefféte croissance ou coalescence dans lequel ils
se trouvent. lIs sont présents sur toute la suréticdiée et forment une chaine continue aux

joints de grain (Figure 2. 19).
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Figure 2. 16 : Identification des précipités intargulaires le long du joint de grains, 316L(N)
Tole SR, essai arrété a 9236h (a 600°C a 170MRaEvement longitudinal de I'éprouvette.
(a) Image MEB-FEG avec un grandissem&2000. (b) Spectre de masse de différents
éléments chimiques. (c) identification des éléemé&mtdo, S, Fe et Ni dans les précipités par
la cartographie sous MEB-FEG avec une analyseayons X sur le microscope
électronique.

Figure 2. 17 : Identification des éléments Cr, 4@t Fe dans les précipités (Figure 2. 16) par
la cartographie sous MEB-FEG avec une analyseawons X sur le microscope
électronique.
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Figure 2. 18 : Identification des précipités, 318),(T6le SR, essai rompu a 6756h a 700°C a
80MPa, prélévement longitudinal de I'éprouvettg.lif@age MEB-FEG avec un
grandissement20000. (b) Spectre de masse de différents élérshmsques. (c)
identification des éléments Cr, Mo, Fe et Ni dassgrécipités par la cartographie sous MEB-
FEG avec une analyse aux rayons X sur le microsélgotronique.

Précipités Matériau Mo Cr Fe Ni
) 316 14 63 18 5
(Weiss and Stickler, 1972)
316LN
M33C5 (NIMS, 2013) 12 60 18 >
316L(N) 10 50 35 5
(CEA/SRMP)
] 316 11 29 55 5
(Weiss and Stickler, 1972)
o 316LN 12 32 50 6
(NIMS, 2013)
316L(N) 10 30 95 5
(CEA/SRMP)
) 316 45 11 38 6
(Weiss and Stickler, 1972)
1 316LN 48 10 32 5
(Laves) (NIMS, 2013)
316L(N) 23 15 55 12
(CEA/SRMP)
. ) 316 2,66 17,3 bal 13,1
Matrice  (Weiss and Stickler, 1972)
austénitique 316L(N) 25 175 67,5 125
(CEA/SRMP)

Tableau 2. 7 : Pourcentages en masse des préapitsus a partir de la Figure 2. 18.<c)
Comparaisons avec les résultats de WEISS (WeisStider, 1972) et NIMS (NIMS, 2013)

(en Masse %).
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Figure 2. 19 : Images MEB-FEG (CEA/SRMP), prélevetengitudinal de I'éprouvette,
Tole SR. (a) essai rompu a 7148h, a 600°C, 220 PP&ssai rompu a 6756h, a 700°C,
80MPa.

2.5.2. Quantification de précipités

Les carbures MCs (M = Mo, Cr, Fe, Ni) sont normalement la premiplease a se
former dans les aciers inoxydables austénitiguensDa téte et le corps des échantillons de
fluage, les précipités de ces phases sont dét@exe®ints de grains. Pour les essais de fluage
de moins de dix mille heures, la majorité des éavimtergranulaires observées sont localisées
aux voisinages de carburesdds le long des joints de grains. Par conséquentritecipal
précipité considéeré dans la suite est le carbuseCMqui a eté identifié dans le paragraphe

précédent.

Grace au logiciel de traitement d'image (NOESISiMis7.2), dix images MEB-FEG
avec un grandissemerfl000 ont été traitées afin de caractériser quéingtaent I'état de
précipitation. Le seuil d'hystérésis de I'imagenpetrde passer d'une image en niveaux de gris
a une image binaire et de distinguer les précipiEs cavités et la matrice. Ensuite, les
précipités sont séparés au cours de la procédénesan. L'image est reconstruite pour filtrer
l'image binaire. A la fin, I'étape de ‘labélisatioous permet d'indexer et d'identifier tous les

précipités et ainsi de mesurer sa fraction surteiq

La Figure 2. 20 (a) et Figure 2. 21 donnent un gtend’'image traitée aprés avoir
filtré les précipités intragranulaires pour difiégres températures. La Figure 2. 20 (b) montre
schématiquement les différents parameétres de sddidogiciel : longueur, largeur et

orientation par rapport a l'axe horizontal. Ces unes nous permettent d’obtenir les
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longueur.

distributions de taille, facteur de forme<=——) et orientation de ces carbures pour les

Largeur

tests de fluage réalisés a 600 °C, 650°C et 700 &Bleau 2. 8).

Essai  Température Contrainte Durée de vie Déformation finale  Nombre de Nombre de précipités

0 (MPa) (h) (%) précipités (Non circulaire)
4044 600 220 7148 27 10526 9050
4046 650 130 7262 36 5850 4957
4043 700 80 6756 85,7 2182 1838

Tableau 2. 8 : Etude expérimentale de précipitésng des joints de grains des aciers
316L(N) téle SR, essais de fluage rompus réalisgéSEA/SRMA.

Orientation

WD= S5mm EHT = 1500 kV  Signal A = BSD A.‘

(a) (b)
Figure 2. 20 : (a) Traitement d'image MEB-FEG auagrandissememtl1000, essai réalisé a
650°C a 130MPa avec une durée de vie a 7262hyvpréknt longitudinal de I'éprouvette. (b)
Parametres de sortie du logiciel (NOESIS-Visilog) pour quantifier la précipitation.

10 um ]
rand. = 1.00 KX ‘\ 4 WD= 5mm EHT =15.00kV  Signal A = BSD A& rand. = 1.00KX || WD= 5mm EHT =15.00KkV  Signal A =BSD A{&

(a) (b)
Figure 2. 21 : Traitement d'image MEB-FEG avec wmngissement1000. (a) Essai réalisé
a 600°C a 220MPa avec une durée de vie a 7148bypmdent longitudinal de I'éprouvette.
(b) Essai réalisé a 700°C a 80MPa avec une durge@e6756h
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La Figure 2. 22 montre que moins de 20% des ptésimont circulaires avec un

Longueur
argeur

cylindres ellipsoidaux ou de type ‘penny-shape’cawe rapport de forme compris entre 1,2 et

rapport de forme (défini pak <12) et plus de 75% des précipités sont des

6 et ce quelle que soit la température. La formeedeprécipités a été observé par (Morris and
Harries, 1978b). Sans prendre en compte les cabguasi-circulaires, la Figure 2. 23
présente I'orientation par rapport a I'axe horiabrites précipités le long du joint de grains
pour différents rapports de forme (a 650°C). Cexipités sont répartis de facon aléatoire
dans toutes les directions. Certains précipités spantés dans la direction de chargement.
Comme nous pouvons le voir sur I'histogramme (Feg@r 24. b), a 600°C, un quart de
précipités sont orientés parallelement a I'axerdetibn, ainsi entre 45° et 60°. A 650°C, un
tiers de précipités sont orientés entre 0 ° et. 35 P00°C, la répartition spatiale de précipités
est assez equiprobable. Quel que soit la tempérétudiée, nous observons toujours plus de

précipités qui se situent parallelement a I'axérdetion.

0.8 —600°C
» 07 —650°C
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& —700°C
2 06 700°C
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S
g 02
=9

0,1

0

1 2 3 4 5 6 7 8
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Figure 2. 22 : La courbe de probabilité cumulééadgistribution du rapport de forme de
précipités intergranulaires.

90 P&' =
32 x 316L(N) 650°C

60 4

Orientation (°)
ey
&

Aspect ratio
Figure 2. 23 : Orientation de précipités, ayarfédénts rapports de forme, le long du joint de
grains par rapport a I'axe horizontal.
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Figure 2. 24 : (a) Nombre de précipités observés gifférentes températures, (b) Probabilité
pour différents intervalles d’orientation de prét&p par rapport a I'axe traction.

2.5.3. Cavitation

Les observations a fort grandissement au MEB-FE@s da sens longitudinal des
éprouvettes montrent que I'endommagement se compaoeeipalement de décohésions
intergranulaires. Des cavités arrondies situéesxarémité des précipités et entre carbures
voisins sont observées. Leur taille varie entre uestaine de nanométres et quelques
micrometres (Figure 2. 25 (a) et (b)). La Figure2B. et la Figure 2. 27 présentent une
identification de précipité pour lequel des caviébinterface Précipité/Matrice. Une cavité
en forme de ‘V’ a été observée dans la tble SR@®®t a 230MPa (Figure 2. 25 (c)).
L'initiation de cette géométrie de cavité peut ébree microcavité au joint triple et une
coalescence de cavités. Les autres éprouvettedudgef observées, offrent un aspect
semblable a la description précédente. L'éprouvetigue sous une contrainte nominale de
220MPa a 600°C et 80°C a 700°C montre de plus ug éfaut interne paralléle a la
direction de traction, qui résulte vraisemblablemeate la coalescence de cavités
intergranulaires avec des cavités développées radiou chapelet de précipités alignées dans

la direction de laminage (Figure 2. 28).
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Figure 2. 25 : Images MEB-FEG avec un grandissext&d®0 (CEA/SRMP), prélevement

longitudinal de I'éprouvette, a 600°C 230MPa, TSR, k= 4854h. (a) cavités formées a
l'interface matrice-carbure. (b) cavité située exieux carbures voisins (c) endommagement

au joint triple.
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Figure 2. 26 : Identification des précipités intargulaires le long du joint de grains, 316L(N)
Téle SR, essai rompu a 4854h (a 600°C a 230MPélg\mment transversal de I'éprouvette.
(a) Image MEB-FEG avec un grandissemes@00. (b) Spectre de masse de différents
éléments chimiques. (c) identification des élém@&mdMo, Fe et Ni dans les précipités par la
cartographie sous MEB-FEG avec une analyse auxisaycur le microscope €électronique.
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Figure 2. 27 : Identification des éléments Cr etdans les précipités (Figure 2. 26) par la
cartographie sous MEB-FEG avec une analyse auxisaaur le microscope électronique.
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Figure 2. 28 : Images MEB-FEG (CEA/SRMP), Préleventengitudinal de I'éprouvette,
316L(N) Tole SR. (a) essai rompu a 7148h a 600°@VI2a. (b) essai rompu a 6756h a
700°C 80MPa.

2.5.4. Orientation des joints de grains avec cavités

Etant donné que les précipités ) se situent le long des joints de grains, nous
discutons dans la suite de l'orientation des jodd#sgrains avec cavités formées autour de
précipités. L'orientation est définie par rapporfaxe de traction. Chaque joint de grains a
plusieurs précipités et cavités formées autouredeprécipités. Cela a été aussi observé par
(Abe, 2008a) pour les aciers 316LN, 316H et pardda et al., 2014) pour les aciers 316H.

Dans cette étude, seulement une vingtaine de jdatgains avec des cavités formées
autour de carbures sont pris en compte. Les dorsw#sextraites des résultats obtenus a
partir des images MEB-FEG avec un grandissermB800 oux10000 (voir Figure 2. 30 a).

Les observations sont effectuées principalement powessai de fluage rompu apres 4854h a
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600°C et sous 230MPa. L’effet de I'angle entrejtests de grains avec cavités et I'axe de
traction (illustré sur la Figure 2. 29) est compavec I'angle entre les précipités le long du
joint de grains et I'axe de traction. Cette figur®ntre que certains précipités sont plus
favorables a la formation de cavités que d'auttésndommagement intergranulaire est
plutét parallele ou entre 30° et 50° par rapportfake de traction. Il y a une petite

surpopulation des joints de grains avec cavitéssqut parallele a I'axe de traction. C'est

peut-étre d( aux bandes de ferrite qui sont forrta¥resle I'élaboration du matériau.
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Figure 2. 29 : Probabilité cumulée des angles desr@ints de grains avec cavités et I'axe de
traction obtenus a partir des images MEB-FEG (CRM®), essai rompu a 4854h a 600°C
sous 230MPa.

2.5.5. Pointe des précipités avec des cavités

Aprés avoir étudié les images MEB-FEG et les imagEd, nous observons que les
extrémités des précipités sont souvent pointuesisNmus intéressons donc aux différents
angles de I'extrémité des précipités ou se forndestcavités (Figure 2. 30). Ces angles sont
mesurés sur une soixantaine de precipités avecalg®s sur leurs bords pour un essai de
fluage rompu apres 4854h a 600°C et sous 230MRmgle de I'extrémité du précipité a
180° correspond a un précipité avec un bord cineulda Figure 2. 31 montre que nous
avons beaucoup de cavités qui se forment a I'extiéétes précipités ayant une pointe de 60°
et 90°. Cependant pour un angle de 120°, la canvt€’initie pas a I'extrémité du preécipité

mais semble décalée (voir Figure 2. 30 b).
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& = angle at the tip of the precipitate. . & = angle at the tip of the precipitate.

" 1 pm*
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Figure 2. 30 : 316L(N) Tole SR, prélevement longjital de I'éprouvette. (a) image MEB-
FEG (CEA/SRMP) P. Bonnaillie & Y. CUI, essai romap4854h a 600°C 230MPa. (b) image
MET (CEA/SRMA) S. Doriot, L. Huang, M. Sauzay & €ui, essai rompu apres 7262h a
650°C et sous 130MPa.
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Figure 2. 31 : Probabilité cumulée des anglesaldrEmité des précipités ou se forment des
cavités obtenues a partir des images MEB-FEG (CRMB), essai rompu apres 4854h a
600°C et sous 230MPa.

2.5.6. Comptage et distribution de Cavités

Il est évident que les cavités observées jouendlenparticulier dans le processus de
rupture, non seulement en raison de leur oriemtapar rapport I'axe de traction et leur
géométrie, mais aussi leur densité et leur didinbude taille. Les observations qualitatives
précédentes ont mis en lumiére le réle de la détohé I'interface matrice/précipité dans la
cavitation et la rupture des éprouvettes de fluddee compréhension plus fine des
mécanismes nécessite a I'évidence une caractérisgtiantitative de la cavitation aux joints

de grains. Une méthode rigoureuse consiste en tume é&tatistique exhaustive de la
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distribution des tailles de cavités, permettanindi®duire le nhombre de cavités ramené a

I'unité de surface (Dyson and McLean, 1972).

Pour quantifier les distributions de tailles desités, quinze images sont prises au
MEG-FEG avec un grandissemef 00 (~ 350 grains). Au grossissement utilisé, selde
cavités qui ont un diamétre de plus de 100 nm somtptées. Plus le grossissement est fort,
plus les cavités sont faciles a voir. Ces images saitées utilisant le logiciel de traitement
dimage (NOESIS-Visilog 7.2) pour obtenir la distriion de taille de cavités (surface et
rayon équivalent) et le nombre cavités par unitéutéace polie. Le Tableau 2. 9 récapitule
les probabilités de distribution de rayon équivabiacavités pour les essais rompus réalisés a
650°C et les différentes contraintes appliguée&78MPa, nous avons plus de cavités ayant
un rayon équivalent inférieur a 100nm. Pour lestreamties appliquées plus élevées, les
rayons équivalents de cavités sont plus grandsnétcempris soit entre 100nm et 200nm soit
entre 200nm et 400nm. Cela a été aussi observélgotempératures de fluage a 600°C et a
700°C pour différentes contraintes appliquées. abldau 2. 10 récapitule la valeur moyenne
du rayon équivalent de cavités et celle de la dér cavités pour les différents essais de
fluage. Le rayon équivalent est compris entre 43@ri50nm pour des essais de fluage a

haute température. La densité de cavité est coenenise 0,0005 et 0,0025.

Probabilité de distribution de taille de cavités
(%)

Rayon de cavités 170MPa  190MPa 210MPa 230MPa
0~ 100nm 19,42 10,53 14,17 12,68
100 ~ 200nm 11,65 10,53 23,33 19,01
200 ~ 400nm 13,59 16,96 14,17 22,54
400 ~ 600nm 15,53 13,45 12,50 23,24
600 ~ 800nm 11,65 19,30 15,00 11,97
800nm ~ Ium 15,53 15,79 9,17 7,04
1 ~2,5um 12,62 13,45 11,67 3,52

Tableau 2. 9 : Probabilités de distribution ddeaile cavités (intervalle de rayon équivalent
de cavités) pour les aciers 316L(N) tole SP, essaipus réalisés a 650°C et a différentes
contraintes appliquées.

Afin de mesurer quantitativement le nombre de éavar unité de surface polid,,,
dix groupes de dix valeurs parmi les quinze saBes au hasard pour déterminer la valeur

moyenneX. L'écart type correspondant est noa&™ et I'erreur relative statistique "e" (voir
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Egs. 7, 8 et 9). Les résultats de la quantificatiercavités sont rapportés dans le Tableau 2.

10.

(7)

(8)

9)

Température

Durée de vie Rayon équivalent
de cavité (nm)

Densité de

cavités

No,

(108 -m™2)

AN,,
(107 -m~2)

0,0009
0,0012
0,0016
0,0022
0,0025
0,0005
0,0007
0,0008
0,0011
0,0009
0,0008
0,0010

4,95
2,95
3,03
2,83
2,51
2,69
3,23
2,83
3,01
3,58
2,53
3,04

6,86
4,12
3,89
3,07
2,65
3,12
3,39
1,51
2,65
9,12
6,39
4,51

0,0139
0,0140
0,0405
0,0343
0,0333
0,0116
0,0331
0,0169
0,0278
0,0255
0,0798
0,0470

Tableau 2. 10 : Quantification des cavités pouedihtes températures et contraintes
appliguées.

Les mesures de cavités en volume ont été réaligidisant la méthode de diffusion de

neutron avec petit angle (SANS - Small angle neusieattering) par (Jazaeri et al., 2015). La

distribution de fraction volumique de cavités awrsode fluage est obtenue pour les aciers

316H flués a 550°C et 320MPa. Deux populationsailgté&s ont été observées pour un temps

de rupture de 1287h : celles qui ont un diameétierigur & 100 nm et celles de 100 a 400 nm.

Une augmentation de la fraction volumique de cawst plus prononcée pour un diamétre de

cavités de 25nm. Dans notre étude, les diametres\ds inférieures a 100nm n’ont pas été

pris en compte car la technique d’observations MEEH& ne suffit pas pour une étude de

tailles de cavités tres petites.
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2.6. Prédiction de 'endommagement de fluage a court tene

Dans ce paragraphe, nous étudions I'endommagenmenfiudge a court terme.
L'instabilité viscoplastique appelée ‘strictiont é&s mécanisme principal de rupture des aciers
inoxydables austénitiques de type 316L(N) a haenepérature. La modélisation analytique
du stade tertiaire de fluage tient compte premiergnd’'une réduction uniforme le long de
I'éprouvette suivie d’'un développement de strictoui est di aux défauts surfaciques de
I’échantillon. L’évolution de la section transvdesde I'échantillon prédite avec le modele est
comparéee avec les mesures effectives lors d’'un desluage mené a rupture (Lim, 2011).
Les durées de vie prédites par des bornes infégeeir supérieures sont ensuite déduites a
partir du modeéle de striction.

2.6.1. Modélisation de stade tertiaire de fluage
2.6.1.1. Loi découlement viscoplastique

La loi de puissance de Norton est exprimée paitésse de déformation vraie et la
contrainte vraie dans cette étude. Le comportemeftanique lors du stade secondaire est
généralement modélisé a I'aide de la loi de puissai® Norton donnée par I'équation (Eq. 5).
Pour un essai de fluage donné, nous utilisons ketédin de simuler la déformation de fluage
a partir de sa vitesse minimum de fluage. A lasgte de déformation minimale et en
supposant une déformation homogéne, la contrakitdeavraiec est exprimée comme une
fonction de la contrainte ingéniewi™®. Une loi de matériau basée sur la contrainte \daie
étre utilisée a condition que la déformation axsdé supérieure a quelques pourcent, ce qui
est le cas dans le stade d’accélération, aprelaquesse de déformation minimale de fluage

a été atteinte.

La prise en compte de la contrainte vraie conduih@ modification de la constante
C(T) de I'équation (5)La loi de Norton en déformation vraie a partirldecontrainte vraie

peut étre exprimée en utilisant une modification aestante (Lim, 2011)C™ = C -

Ovraie
1+&min ’

exp(—Nné&pin), COMpte tenu ded;,, =

62



2.6.1.2. Premiere approche : déformation homogéne (pas derittion localisée)

En premiére approche, nous supposons que la sedimversale de I'échantillon
réduit de facon homogéne le long de I'axe de wactiendant I'essai entier de fluage. Cette
approche est similaire a I'analyse de (Hoff, 19§8) permet de prédire la déformation de
I’échantillon du stade secondaire jusqu'a la rugtlutanalyse est basée sur la conservation du
volume qui permet de calculer la section-transversa d’évaluer la contrainte vraie par
rapport a la déformation. La loi en puissance dédoutilisant la contrainte vraie conduit a

I'équation différentielle suivante :
exp(—ne) - & = C™ - (¢'"8)" (10)

Pour une contrainte d’ingénieur donnée, cette émuapeut étre résolue par
intégration entre le temps,;, et un temps donng correspondant a une déformation
minimale g,;,, et une déformation donnéeA partir de cela, la déformation vraie peut étre

donnée :
1 -Norton
S(t) = €min — Hln(l + N€min (tmin - t)) (11)

Puis la déformation d’ingénieur peut étre dédudiasi que I'évolution de la section

transversale homogene avec le temps :

1
S(t) = Smin ' (1 + nérl\tll(i)rl;ton(tmin - t))ﬁ (12)

Avec S, la section-transversale au tempg,. Ce modele nécessite la connaissance des
parametres de Norton (N, C), le temps et la défoamaour lesquels la vitesse minimale de

déformatioré,;, est atteintet i, etemin-

2.6.1.3. Instabilité et évolution de striction

S S-6S

e

Figure 2. 32 : Echantillon a I'apparition de lactton
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A un moment donné, une petite portion de la longdeyauge est supposée avoir une
section-transversale différant par une petite qu&gls, du reste de la partie droite, qui est
supposée avoir une section-transversale homogén&gelsn la définition de la striction

donnée par (Hart, 1967), la déformation est instabtette différence de section-transversale
augmente avec le temps. Ce critéere est défini §S§;1r>: 0. La différence est supposée étre

produite au cours d’'une petite quantité de teftEt peut étre remplacée it. Alors, nous

en déduisons § < 0. En utilisant I'hypothése de conservation du volugtelinégalité
précédente conduisent au critere de l'instabili€. (4). Afin d'utiliser le critére de Hart
instabilité, les calculs de dérivés premieres ebsdes par rapport au temps sont demandés.
La dispersion expérimentale @&€ provoque des discontinuités de dérivations. Cefdéa

résolu en utilisant une régression polynomialedte6 (voir paragraphe 2.2.2).

Figure 2. 33 : Section longitudinale de I'échaatillaprés I'apparition de striction

D’aprés I'apparition de striction, la partie stioct de I'échantillon montre une forme
incurvée indiguée par la ligne pointillée dansidmurfe ci-dessus. En respectant les mesures de
profilométrie laser a balayage, le rayon de cowelie la partie striction apres rupture est

seulement 1 ou 2 fois plus large que le diamétnagen de section-transversale de striction.

L’échantillon est divisé en trois parties homogenespremiere et la troisieme ont la
méme section uniforme : S (parties homogéenes).elcargle est la partie en striction et est
localisée entre la premiére et la troisieme. Sdimetransversale est supposée ainsi
uniforme :s =S — 8S < S. Les trois parties sont chargées en série, engaagit I'effet de
triaxialité des contraintes et d’hétérogénéité cmsraintes dans la partie striction induit par
I'effet du ‘rayon d’entaille’.

Les deux équations de vitesse de déformation dmydélumentionnées ci-dessus sont
utilisées ici pour prédire I'évolution de sectioafisversale. La premiére est la loi en
puissance de Norton. L'expression de la sectiondggme S en fonction du temps, t, a partir

du moment de I'apparition de strictidnriction, PEUt Etre écrite comme :
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1
S(t) = Sstriction ' (1 + né%(i)rgton(tmin - t))n (13)

. Sioes
Avec la conservation de volum& iction = ——oale

(1+Sstriction)

La charge P est égale dans toutes les sectiorsvénagales le long de I'éprouvette :
P = ghomo.g — striction , ¢ (14)

La contrainte vraie dans chaque section trans\eestlexprimée comme une fonction
de la vitesse de déformation vraie en utilisaribilae puissance de Norton. Puis la vitesse de
déformation vraie est exprimée comme une fonctitanfais la vitesse de section-transversale
et la section-transversale en utilisant I'une hiipee de conservation de volume. Par
conséquent, une équation différentielle reliant $estion-transversales homogéenes et de

striction est obtenue :
sh~1ds = sn-1ds (15)

L’intégration de I'équation ci-dessus entre I'appan de la striction et un temps donné, t,

conduit a une relation entre la section-transversamogéne et de la striction :

n n _ ¢n n
S — Sstriction — S _Sstriction (16)

Apres lintégration de temps, si nous considéramslg déformation dans une facon ductile et
lentement, la différence de section-transversateedes parties homogenes et la partie de
striction est donc faibl€sS « S). En utilisant I'approximation du premier ordre daylor,

nous déduisons la relation donnée par (Hart, 1967):

S
8S = SSstlriction ’ (%)n—l (17)

Pour ce modeéle de striction, la différence de eaetiansversale entre la partie homogene et
la partie de striction a I'apparition de strictiprédite est calculée en utilisant :

SSstriction ~ 6Dstriction BRVALSY Sstriction (18)

Sinitiale

ing '
1+85triction

AVEC Sstriction =
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ODgiriction €St SUPpOS€ comme la variation initiale du diaenérlong de I'éprouvettex(
6D), qui est comprise entre 0 a 20um selon les mesla@rofilométrie laser. Pour évaluer la
sensibilité des prédictions d®, des calculs paramétriques sont effectués au param
1pm, 10pm, 20pum, 50 um et 100pum.

Le critére pour la fracture finale est basé sur iuiction critique de minimum de section
transversale. A partir des résultats de fluage t@mxpératures entre 525° et 700°C, deux
valeurs extrémes de la réduction de minimum deigedtansversale sont choisies,,s =
40% et 15, = 60%. L'influence du choix de réduction critique de exal sera étre discutée

par la suite.
2.6.2. Prédictions de durée de vie en utilisant la modékdion de la striction

La Figure 2. 34 montre les durées de vie préditag pes différentes valeurs de
variation initiale du diameétre en utilisant le mtedde striction avec la loi de Norton. Avec ce
modele, les prédictions de durée de vie sont ftaec une variation relative inférieure a 5%
guanddéD varie entre 0.1um et 20um. Ces derniéres valeomnespondent a des valeurs
extrémes de rugosité d’'usinage des échantillordiéstisuivant la fabrication et le traitement
de surface.

7000
m 525°C 370MPa

6000 ® 600°C 230MPa
700°C 80MPa

5000
4000
3000

2000

Time to rupture (h)

1000

0,1 | 10 20 50 100
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Figure 2. 34 : Durée de vie prédite par le modelstdction en utilisant la loi en puissance de
Norton, pour différentes valeurs de la variationdthmetre initiabD (en um), Téle SR
(CEA/SRMA)
Le modéele de striction prédit que les sectionssirarsales des échantillons de fluage
diminuent tres lentement avec le temps pendantatiepprincipale du stade tertiaire. La
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réduction de section transversale s’accélere sigifement juste avant la rupture. Cette
évolution est en accord avec les observations @hdintillon de fluage pendant les essais
interrompus de fluage sur acier martensitique (LRA11). La durée de vie prédite est

légérement sous-estimée avec le critere de 60%restamée pour celui de 40% pour les
aciers 316L(N) (Figure 2. 35)
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Figure 2. 35 : Evolution de la section en zonetdet®n, (a) Tole SR, 700°C, 80MPg, t
expérimental : 6756h, (b) Tole SP, 650°C, 170MRaxpérimental : 3340h (CEA/SRMA).
Les durées de vie prédites et expérimentales mmudifférents essais de fluage a
650°C de la téle SP sont présentées sur le Tal?ledli. Les durées de vie prédites sont un

peu sous-estimées par rapport a celles expérineentad durée de vie est prédite avec moins
de 20% d’erreur.

o'"¢ (MPa) 170 190 210 230
t. expérimental (h) 3340 944 449 167
t. prédit (h) 2686 739 224 151

Tableau 2. 11 : Résultats expérimentaux et tenmpptare prédits avec le modele de striction
en utilisant la loi de puissance de Norton, Téle &®°, pouilD = 20um.

2.6.3. Dérivation des bornes inférieures ou supérieures

Le rapport entre la section de striction a la ruptaet la section transversale est

S

supposeé étre égal a une valeur critiqug,=

. Expérimentalement, 0.26 € « 0.59.

initiale

Les équations (13 et 16), et I'expressiQrconduisent a :
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1 8Smin\ "

tR = thmin = . (1 - ) —exp[n - (€min +Inr¢)] (19)
N €min Smin

Dans I'équation (19), le terme exponentiel esttpatipeut étre négligé 10> pour 6 <

n < 20;17,25% <1, <50% et 0,8% < e,in < 3,5%). Le temps a rupture peut donc étre

simplement prédit par I'équation (20), 602, est la variation relative du diamétre initial.

tR = thmin = — _ {(1—8D; " (2 + emin)"™} (20)

min

Pour les essais de fluage effectués aux tempésatanaprises entre 600°C et 700°C, les

plages de variation de ces parametres sont :

tmin

8D, € [10%;1073]; &,,:,, € [0,8%; 3,5%] et € [0,1;0,3].

R
La durée de vie prédite avec I'équation 20 est néensur Figure 2. 38 et dans le
chapitre 3 pour différentes contraintes et tempéeat pour les aciers inoxydables
austénitiques de type 316L(N). La courbe ‘conteingénieur — temps a rupture’ utilisant le
modele de striction permet de prédire correctenestessais de fluage a court terme,
cependant elle conduit & une surestimation de dieéée pour les essais de fluage a long
terme. Car 'endommagement inter-granulaire degiua’a pas été pris en compte dans la

prédiction de durée de vie.
2.7. Prédiction de 'endommagement de fluage a long teren

La formation de cavités intergranulaires de fluégdong de joints de grains a été
observée pour les durées de vie de fluage a lanteteLa cavitation étudiée comporte deux
étapes successives qui sont la nucléation et lasemce des cavités. Dans cette partie, nous
présentons une étude théorique de la croissancavitations de fluage le long de joints de
grains. Le modele de ‘germination - croissance alatés par diffusion lacunaire de (Riedel,

1987)’ sera présenté par la suite, afin de prédifiet de 'endommagement intergranulaire.

Les prédictions utilisant le modele de Riedel sensuite comparées aux valeurs

expérimentales ainsi qu’aux prédictions du modeesttiction présenté plus loin dans le
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Chapitre 3. Pour des raisons de simplicité, le zme avec striction n'a pas été pris en
compte dans le modele actuel. Cette simplificateh bien sir un des points importants a

ameéliorer dans notre modele pour les études a.venir
2.7.1. Loi de nucléation de cavités de Dyson

En réalité, les cavités n'ont pas germeé instant@ménmais les unes apres les autres.
Une loi de cinétique phénoménologique de la gertitinade cavités intergranulaires a été
proposée par Dyson, et est basée sur les résdeatsombreuses études expérimentales
vérifiées pour différents matériaux. D’apres de boenses mesures effectuées lors d’essais
interrompus (Dyson, 1983), les cavités germent awex vitesse constantl,, pendant les
essais de fluage. Cette loi est décrite par I'esgiom suivante:
N, =a' & (21)

min

N, est exprimé en termes de nombre de cavité par diit@ de joint de grain et par unité de

temps (unité : M- s?).
£ est une vitesse de déformation minimale (unit§.: s

a'est un facteur de proportionnalité, qui est obtempérimentalement, en fonction du

matériau. Ce facteur est déterminé par les équasioivantes :

a=—2
‘. (22)
d,[N
N, =—2—= 23
i, (23)
N, : Nombre de cavité par unité de surface de gengrains (unité ).
N,, : Nombre de cavités par unité de surface deéssepblie (unité ).
&, . Déformation de zone homogeéne a la rupture.
d, :Moyenne de lataille de grains (unité).
d, : Moyenne harmonique du diametre de la cavitéersectée par le joint de grains
(unitéum).

a'est évalué a l'aide du logiciel de traitement dgagVisilog 7.0) appliqué a 10

images MEB-FEG obtenues avec un grandissert0M (~ 350 grains observés) pour chaque
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échantillon. Le nombre de cavités par unité deasearide section poli&l,,, est donné dans le

paragraphe 2.5.4 (Tableau 2. 10).

Le protocole des aciers 316L(N) fourni par CEA, EBFCreusot-Loire donne la

moyenne du diametre de grains austénitiqugs,Ce parametre a été déterminé a partir de
mesures le long de lignes aléatoires du rappore datlongueur de la ligne et le nombre
d'intersections du joint de grain avec la ligne. taeur moyenne del, et I'ecart type
correspondanfdd, ont été obtenus d, = 375um+* 75um. L'erreur d'observation est proche

de 20%. La vitesse de déformation minimale pouqubaempérature,,;,, est déterminée

en utilisant la loi de puissance de Norton (Tole Bibleau 2. 3).

Les équations (24, 25 et 26) donnent l'incertitgligbale de mesure basée sur les
erreurs de mesures sur des paramdiresa’ et N,. Les résultats du paraméts sont

rapportés dans le Tableau 2. 12.

AN, _Ad, AN_  Ad,
= + + (24)
N, d, N, d
Ad’' _ ANa Agﬁn
a N ¥ £ (25)
a fin
AN, _Ad’
N a 29

Pour les aciers 316L(N) étudiés, les valeurs mesudé facteur de proportionnalité,
a', varient entre 3,99-1en? et 9,55- 1dm™? pour des températures comprises entre 525°C et
700°C quelle que soit la section observée (Tabkedi2). La Figure 2. 36 présentent la valeur
du parametrea’ pour différentes températures. La Figure 2. 36 tneote facteur de
proportionnalité pour différentes températures avwmure d'erreur. Les erreurs sont
relativement importantes (de I'ordre de 30%). Efleat principalement dues a I'erreur ayr
les autres erreurs (les impuretés prises pouraigtes, les cavités obstruées par la suspension
de silice colloidale lors de la préparation deHatillon et la prise en compte ou non des
cavités situées sur les bords de I'image, etcnt étdgligeabled.e parametrex’ dépend de la

contrainte pour les essais de fluage réalisés &%30ette dépendance est observée ainsi a
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600°C et a 700°C. Plus la contrainte appliquéeéésiée, plus le paramétre’ devient

important. Nous avons trouvé ce résultat qualitiifs le chapitre 5 (voir paragraphe 5.2.3).

Température a Aa’ e
(oc) (109 . m—Z) (109 . m—Z)
525 9,19 2,99 0,0325
600 4,47 1,45 0,0325
650 3,99 1,24 0,0312
700 9,55 3,65 0,0382

Tableau 2. 12 : Facteur de proportionnatitépour différentes températures.

1,LE+10

o' (m?2
LE+10 160MPa

1LE+10

9,E+09 X 370MPa 100MPa
’ 80MPa

8,E+09
7,E+09

6,E+09 X 525°C oD
“oTvEa 230MPa
= 600°C 240MPa 210MPa

4, E+09 sompa OMPA omp
’ X 650°C  220MPa - UV
150MPa

5,E+09

3,E+09
A 700°C 130MPa

2,E+09 T (C)
1,E+09

500 525 550 575 600 625 650 675 700 725

Figure 2. 36 : Facteur de proportionnalité poutédéntes températures avec barre d’erreur.

Nous conclurons que le facteur de proportionnaligst de I'ordre de 4- 2@10"m™
pour un acier de type 316L(N) pour des essais aggé rompus réalisés entre 525°C et
700°C. Ces valeurs de'sont du méme ordre de grandeur que celles obtgrareglim,
2011) pour les aciers martinsitiques a 9-12%Cr s températures de fluage comprises
entre 500°C et 600°C. (Riedel, 1987) a fité la beutemps a rupture de fluage — contrainte
appliguée’ pour un acier de type 316 a 704°C (97utljsant I'équation de prédiction de
durée de vie pour la germination continue et laissemce en diffusion de cavités. Le
paramétre’ ajusté (non mesuré) est donc de I'ordre de*3nif) Cette valeur d&’ est plus
grande que celle obtenue par (Needham and GladiB&0) pour un acier de type 347 avec
des essais de fluage réalisés entre 550°C et 666°C= 8-13'm?). Selon Needham et
Gladmann, ce parametre est indépendant de la custret de la température. Une étude

récente de I'alliage 800 a été effectuée pourel@pératures de fluage comprises entre 500°C
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et 600°C (Huang et al., 2015). La valeur@est de I'ordre de ¥fm™ et est indépendant de

la contrainte et de la température.
2.7.2. Géométrie de cavités

La forme particuliére des cavités peut réduiredeibre de germination et conduire a
une cavitation aux joints de grains mais pas damgédeau cristallin (Riedel, 1987). De plus,
les cavités formeées le long des joints de grain@at présenter différentes formes, si elles
germent aux joints de grains, aux joints triplass gints quadruples ou aux interfaces avec
les précipités situés aux joints de grains (Raj Astiby, 1975). Dans ce qui suit, nous
étudierons seulement le cas de cavités forméepaig de grains (Figure 2. 37 (a)) et autour
des précipités (Figure 2. 37 b). Ces deux configass correspondent aux cas les plus

frequement rencontrés au MEB-FEG.

L

(@ (b)

T a0
Figure 2. 37 : Cavitation (a) au joint de grairg, dutour du précipité situé le long du joint de
grains.

La géométrie des cavités est définie par son ragocourbure et I'anglea (Figure 2.
37 (a)). Cet angle peut étre calculé en tenant techpl'équilibre entre I'énergie de surface de

joint de grainsy, et I'énergie de surface libre de la cawé (Riedel, 1987). Cet équilibre

conduit a I'équation suivante :

coda)= 2}’_b 27)

S

Le volume de cavité V peut étre exprimé en fonctlerr eto (Riedel, 1987) :

V =r°F,(a) (28)

72



Ou F,(a) est une fonction de la géométrie qui dépend deest donnée par (Riedel, 1987) :
271 3
F.(a) =3 ~3coda) +coda) ) (29)

L’équation ci-dessous nous permet de définir lepatreh(a) qui est le volume de

cavité divisé par le volume d’'une sphere de ray(Riedel, 1987) :

3F,(a)

h(a)= 4arrsin(a)’

= 0836+ 0139 (30)

Avec y, = 075+ 045 J-m? (Caul et al., 1996) pour les joints de grains ggémé
Y, =25%+05 J-m? (Vitos et al., 1998), la valeur deg(a) vaut 0.836 + 0.139. Cette valeur

correspond a celle trouvée par (Raj and Ashby, 1975

2.7.3. Introduction de la croissance de cavité couplée avéa germination

continue

L'étude de la croissance de cavités le long degaie grains dans les métaux et
alliages soumis au fluage a haute température aébeuinduite par la diffusion lacunaire le
long des joints dans les années 70. [(Hull and ReRmm959), (Raj and Ashby, 1975), (Rice,
1981) et (Riedel, 1985)]. De nombreux modéles dassance de cavités par diffusion
lacunaire ont été proposés depuis de nombreusesmés. (Hull and Rimmer, 1959) ont été
parmi les premiers auteurs qui ont proposé un m&oanpar lequel la diffusion conduit a une
croissance d'une cavité isolée dans un métal smusantrainte externe appliquée. Le modéle
a influenceé, pendant des décennies, I'étude dmissance des cavités dans les poly-cristaux.
De nombreux développements, de complexité croissamt essaye de représenter les
processus de croissance des cavités. Ces étudesjerd la modélisation des cavités situées
le long des joints de grains soumis a une contraigrmale égale a la contrainte uni-axiale

macroscopique.

Dans cette famille de modeles de croissance detsales cavités de fluage ont été
supposées étre situés le long des joints de gsaimdes. Ces modéles ne tiennent pas compte
de la cavitation au niveau des jonctions tripleseotaille des cavités est maximale d’aprés les

observations du paragraphe 2.5.3. La force motiécka croissance des cavités a été supposee
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comme étant la contrainte normale agissant suijoiess de grains, et non la contrainte
hydrostatique. Cette contrainte normale est ap@®cpar la contrainte macroscopique.
L'hétérogénéité de contrainte dues aux formes aaxepldes grains ou aux incompatibilités
viscoplastiques entre les grains voisins ne sostp&ses en compte par ces modeles. lls
négligent aussi I'hétérogénéité de contraintespaints triples et aux interfaces de carbure -

matrice pour des cavités formées dans ces sites.

Riedel suppose que, sous certaines conditions dague et de température, les
cavités croissent par la diffusion et naissentgaamination continue. Au cours du fluage, les
cavités n’'ont pas germé en méme temps, mais deemneacdntinue les unes apres les autres.
En fait, les cavités germent plutét sur les sifgmaune petite barriere d’activation. Les sites
peuvent étre par exemple les joints triples deg-pastaux, ou la contrainte locale est élevée
par rapport aux autres. La germination de cavib@snasence t6t et se poursuit sur une fraction
appréciable des durées de vie de fluage des aliagegermination et la croissance de cavités
provoquent la coalescence des cavités et la foomat fissures. La rupture des éprouvettes a
lieu lorsque la fraction surfacique de cavitéseefigsures atteint une valeur critique Par la
suite, différents parametres comme la géométrieagé@és, le taux de nucléation de cavités

N, et le coefficient de diffusiom, seront introduits.

2.7.3.1. Coefficient de diffusion lacunaire

La principale cause de la cavitation intergranelast liée au fait que les lacunes
deviennent mobiles a température élevée. A desémnpes de service typiques des alliages
résistants au fluage, la diffusion des atomes kg ldes joints de grains prédomine. La
croissance des cavités résulte de la diffusiomaice le long des joints de grains. Les lacunes
supplémentaires se forment conduisant a une crmiesde cavité (Balluffi et al., 1981).
Ainsi, le coefficient de diffusion lacunaire le e joint des grains devient un parameétre

important pour la fracture intergranulaire de fleagLe pré facteur du coefficient

d'autodiffusion des joints de grainBg,d =(5,3+1,4)10°m’s™ et I'énergie d'activation
Qg =177x17kJ/mol, des aciers inoxydables austénitiques de type@itG;té mesurées par

(Perkins et al., 1973). Le paramétire est la constante universelle des gaz parfaits/gui
8,314J0mol" [K™. Le Tableau 2. 13 montre le coefficient d’autaaifbn pour différentes

températures.
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D,,0 = D,,0 ex{—%} (31)

Température Dgpb
°C) (m3-s71)
525 1,38E-24
550 3,11E-24
600 1,36E-23
650 5,11E-23
700 1,67E-22

Tableau 2. 13 : Coefficient d’autodiffusion intemgulaire pour différentes températures.
Acier 316, (Perkins et al., 1973).

2.7.3.2. Longueur de Rice

Le domaine d’applicabilité du modele de croissateeavités par diffusion lacunaire
peut étre évalué en utilisant un paramétre de lemgu.,. Ce paramétre est donné par
'équation 32, est souvent appelé la ‘longueur d®'Ret a été introduit dans (Rice, 1979). Le
rapport du taux de croissance lorsque I'on ne demsique le fluage (nous négligeons le
transport de matiéres le long du joint de grains)le taux de croissance lorsque I'on ne

considére que le mécanisme de diffusion (nous g&ghs la viscoplasticité) est donné par

3
r
(L—b] (Needleman and Rice, 1980).

R

1

kN (32)
T &y

-
Ou:

D0 : Coefficient d'autodiffusion des joints de graimultiplié par I'épaisseur du joint de
grain, (unité nt.s?).

Q : Volume atomique (unité
o : Contrainte de traction appliquée (unité Pa).
K, : Constante de Boltzmann (unité 3K

£ :Vitesse de déformation minimale (unit§.s
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(Needleman and Rice, 1980) ont supposé que lasanace de cavités est controlée par
la diffusion seule sir,/L; <02 (I'effet de la viscoplasticité est négligé). Lemgessus de
diffusion et de viscoplasticité se combinent poupdoire un exceés de croissance si

02<r, /L, <20 (trés en excés bk r, /L, <5), par rapport au cumul simple des mécanismes

individuels. Enfin, le processus de viscoplastieséle mécanisme dominantrsi L > 20.

Le rapport r,/L;de quelques échantillons étudié est toujours edéria 0,2. Par

conséquent, dans notre cas, la croissance de gatéviscoplasticité peut étre négligée et

I'équation de croissance par diffusion peut étigsae dans ce contexte (Tableau 2. 14).

Température Contrainte Emin Lp T "
(°0) (MPa)  (107°-s71)  (um) (um) Lg
525 370 3,89 5,22 0,75 0,1435
600 220 5 8,44 0,67 0,0799
650 170 7,5 1,03 0,58 0,0653
700 160 5,83 1,27 0,43 0,0343

Tableau 2. 14 : Longueur de Rice pour différentesperatures.

2.7.3.3. Vitesse de croissance de cavités

(Raj and Ashby, 1975) ont montré que le taux dessamce des cavités est donné par :

-_ZQngJ 1 i _ Zn_ao(l_a))
rb—h(a)ka(rJ - q(«) 9

Avec w=(r, /LY, g,=2y.It et q(w)=2|n(a%)—(1—w)(3—w). lls supposent que le
flux de diffusion des lacunes est induit par latc@nte normale agissant sur les joints de

grains, et non par la pression hydrostatique.

‘Constraints on diffusive cavity growth’ initialeme proposé par (Dyson, 1976) a
ensuite été modélisé par (Rice, 1981). Le taux missance des cavités est donné par
'équation (34). Pour les matériaux viscoplastiquégissant a la loi de Norton avec un

, L e R 4
exposant n, (Riedel, 1985) a suggéré que le parariaist égale a—————. Nous avons

Vs (1+§)
n
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3

i 8L , : N
verifié quezﬁ << q(a)). Nous pouvons affirmer que nous sommes dans leahenou
g

‘Constraints cavity growth’ est négligeable.

| _20D,0(17'5,-0,1-0)
" h@)kT

) 8L’ (34)
S (5
ad,
2.7.4. Modélisation de la cavitation par diffusion lacunare (modele de Riedel)

(Riedel, 1987) a proposé deux bornes pour encéesedurées de vie. De plus, une

amélioration a été proposeé par Lim (Lim et al., P01

301[Eh(”)"oTJ5 (‘_")05164st < 0354EEh(”)k°TJ5 2 (35)
QD, &, (No)g R QD, &, (NO)g

2.7.5. Prédictions de durées de vie pour les aciers 316N

La Figure 2. 38 présente la comparaison entreuesed de vie expérimentales et les
durées de vie prédites par le modéle de strictida modele de Riedel. Nous constatons que
la plupart des points expérimentaux se situentuauties lignes de prédiction obtenues en
prenant la moyenne arithmétique de la borne supériet de la borne inférieure du modele de
Riedel. Les points qui s’en écartent correspondsoit & de faibles valeurs de
'endommagement expérimental, proche du seuil dectlén, et donc soumises a une
incertitude de mesure élevée, soit a des valeexges de 'endommagement expérimental,
pour lesquelles une extrapolation importante dauta été effectuée. En conclusion de cette
comparaison expeérieneeprediction, nous soulignons que le modele de sanise de cavités
par la diffusion lacunaire de Riedel nous permepdlire correctement les durées de vie.

Des comparaisons beaucoup plus approfondies stailiéEs au chapitre 3.
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Figure 2. 38 : Comparaison entre durées de vierampatales (fournies par
CEA/EDF/Creusot-Loire et (NIMS, 2013)) et duréessgeprédites par le modéle de striction
et le modele de Riedel.

2.8. Analyse par Sonde Atomique Tomographique (SAT)

Pendant le temps de fluage, 'endommagement paitatam intergranulaire se
développe principalement aux interfaces ‘matripeetipité’, aux points triples et le long des
joints de grains. Dans la littérature, la ségrégatiu soufre et du phosphore aux joints de
grains et au voisinage des cavités de fluage sagfgortée dans les échantillons flués. Il est
suggéré qu'ils facilitent la germination et la ssaince de cavités. Il a été observé que, dans
les aciers inoxydables de type 304, la ségrégalipeoufre au niveau de cavités situées aux
joints de grains est plus importante que pour kesphore (Jun et al., 1986). Les diagrammes
d’Auger indiquent que le phosphore accélére la getion de cavités de fluage, mais retarde
leur croissance. Cependant, le soufre a peu d'sffeia germination et la croissance des
cavités (White et al., 1981). Il a également éténimd qu'a partir de résultats de la
cartographie d’Auger, dans les aciers ferritiqueartemsitiques qui contiennent 12% de
chrome, une plus grande concentration de soufrprésente ou la germination des cavités a
lieu (Eggeler et al., 1989). Une étude plus réceatds aciers ferritiques martensitiques
revenus qui contiennent 12% de chrome montre qufarte ségrégation du phosphore est
détectée au niveau des interfaces de carbure rgigiges (apres analyse avec une sonde
atomique tomographique) (Isik et al., 2015). L'altie de cette partie est d'étudier la
distribution de soufre et/ou de phosphore aux goite grains. La présente étude a été réalisée
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avec France Dalle au CEA/SRMA/LA2M, ainsi qu’aveorinigue Monglink et Marion
Descoins a I'lM2NP (Institut Materiaux Microelectigue Nanosciences de Provence) -
CNRS (French National Center for Scientific Reskpre Université d'Aix-Marseille et

Toulon.

2.8.1. Matériaux et méthodes

Le matériau étudié est un acier inoxydable austgmitde type 316L(N), Tole SR,
présentant des carbures de typg®4 (M = Cr et/ou Mo majoritaires) aux joints de g
cours du fluage. Les échantillons observés sorley@#é dans deux éprouvettes de fluage

rompues:

- essai rompu a 4854 h, a 600°C, 230 MPa,
- essai rompu a 7062 h, a 650°C, 130 MPa.

Le micro-usinage a la sonde ionique focalisée HMBc(sed lon Beam — Helios
NanoLab DualBeam) est largement utilisé pour laifaltion des échantillons de la sonde
atomique. Généralement, un faisceau d'électronali$és au Gallium est employé pour
préparer les pointes. Plusieurs pointes ont étéoddas par FIB a I'IM2NP, a partir
d’échantillons massifs polis mécaniquement jusqu’@am avec une solution d’OPS. La
procédure de préparation de ces échantillons esitel@lans le paragraphe 2.4. Les zones
d'observation et de prélevement sont situées lpitadection de striction, comme le montre
la Figure 2. 39 (a). Les échantillons ont été ex@&siavec un microscope optique et un MEB-
FEG pour sélectionner les précipitéssUk le long du joint de grains et aux points triples
(Figure 2. 39 (b)). La Figure 2. 40 (a) correspangh prélevement sur plusieurs précipités de
petite taille alignés sur un joint de grain. (Urmaiche de Platine a été déposée pour protéger
I'échantillon de la pulvérisation du gallium). Lesélevements individuels ont été taillés en
pointes tres fines (de forme cénique 200x200nm) avec une FIB (Figure 2. 40 (b) et (c)).
La procédure utilisée pour ces préparations a &tétd par (Miller et al., 2007) et (Felfer et
al., 2011).

Certaines pointes ont été fabriquées pour étréséds avec une Sonde atomique
tomographique (SAT — LEAP 3000X HR a I'IM2NP). Leode laser a été utilisé, dans le
domaine visible de longueur d’onde:= 532 nm. Cette sonde est équipée d'un réflectron
permettant d’améliorer la résolution du spectrentiesse (Flight Path = 382 mm). Afin
d’évaporer sous forme d'ions les atomes de lasuida la pointe, la température de pointe
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est de 50K. Les reconstructions de pointes sotdsfajrace au logiciel d’exploitation IVAS

fourni par la société CAMECA.

FEG-SEM observations Necking

(b)

Figure 2. 39 : Aciers 316L(N), essais de fluagepaora 600°C et 230MPa avec une durée de
vie de 4854h. (a) Schéma montrant la coupe lonigialel et I'image MO (Microscope
Optique) de la zone d’observation (CEA / SRMA Ld&€M). (b) Image MEB-FEG avec un
grandissement10000 (CEA / SRMP).

(b)

Figure 2. 40 : Aciers 316L(N), échantillon d’essaésfluage rompu & 600°C et 230MPa avec

une durée de vie de 4854h, Images FIB (IM2NP)démpt de Platine couvrant les précipités

avec la localisation des prélévements pour legmdifftes pointes. (b) La zone de prélevement
découpée en trois. (c) Echantillon de forme coHni@d®nmx 200nm).

2.8.2. Identification des objets présents dans les pointes

Cette partie consiste a présenter des images deepoeconstruites afin d’identifier
des objets (joint de grain, carbure, matrice) spiiickes d’'étre présents, compte tenu des lieux
de prélevement. La reconstruction de l'une de cesitgs (Figure 2. 41) montre une
répartition homogene des différentes espéces chéeniqElle est probablement constituée
principalement de la matrice austénitique. (La plupdes pointes présente cette

caractéristique).
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Figure 2. 41 : Reconstruction de la pointe obtef‘npartiiir_a’ljne analyse avec SAT montrant
la distribution en 3D d’atomes ou tous les ions e Mo, Ni, N, P, S, C, etc..) sont affichés
exceptés ce du Gallium, dans I'échantillon fluéarcterme. (Run R30_04654, essai rompu
apres 4854h, a 600°C, 230MPa).

Une étude approfondie de la pointe M8 (run R30_6)&St proposée par la suite.
Une fagcon de comparer les différentes zones cengistacer des profils 1D de composition
chimique le long de lI'axe Z du ROI (« Region Ofdrgst ») cylindrique représenté sur la
Figure 2. 42. Une zone dense et une zone moinedanger sont observées. Il est probable
gu’elle corresponde a un joint de grain dans laggoM8. Nous pourrions alors expliquer la
différence de densité de part et d’autre du jomtgdain par I'orientation cristallographique
des deux grains. Une surdensité d’atome de phosphgroximité de la zone de joint de
grain, sans étre incluse dans le joint est obtgranda reconstruction. Cette image présente
une répartition des atomes de fer et de phosphane k& pointe reconstruite afin d’identifier

une ségrégation éventuelle de cette espéce chimique

N

Figure 2. 42 : Reconstruction de la pointe M8 obéea partir d’'une analyse avec SAT
montrant la distribution en 3D d’atomes de FerKanhsia) et de Phosphore (en Bleu) dans
I'échantillon flué a court terme avec une reprégent d'un cylindre allongé (ROI) de &

107 x 40 nnf). (Run R30_04656, essai rompu & 4854h, & 600°@VIP3).
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La Figure 2. 43 (a) montre une projection du cykneén 2D (40 x 20 nfj oul les
concentrations locales ont été évaluées le lonfjade de coordonnées Z. Elle présente la
répartition des ions phosphore sous forme de sphileues et les atomes de fer sont
représentés en couleur fuchsia au sein de la pm@otnstruite représentée sur Figure 2. 42.
La Figure 2. 43 (b) presente le profil de concditnade Fer et de Phosphore le long de I'axe
Z. La concentration de fer est proche de 61% ersenl@slong de cet axe. Nous observons une
chute de concentration d’'une taille proche de 1@anmiveau du joint de grain. Par ailleurs,
un pic de Phospore apparait a approximité du phéngrain.
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Figure 2. 43 : Données de la sonde atomique torpbgrae obtenues a partir du volume de
référence dans la Figure 2. 42. (a) Projectionylindre en 2D (40 x 20 nm2). (b) Profil de
concentration de Fer et de Phosphore le long xle Za
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Figure 2. 44 : Profil d’'intégrale de I'élément d=ységation ‘Phosphore’ a partie de la Figure
2. 43 (Données fournies par D. Mangelinck, IM2NP).
L’élément de ségrégation ‘Phosphore’ est obserso@minage d’un joint de grains sur
la Figure 2. 44 sous la forme d'un profil d'intélgral’étude de détermination du profil
d’intégrale est décrite par (Krakauer and Seidi883) et (Shashkov and Seidman, 1995).

Pour un acier ferritique martensitique revenu dquitient 12% de chrome, une forte
ségrégation du ‘Phosphore’ a été détectée a fatermatrice ferritique/carbure (Isik et al.,
2015). Ceci est lié au fait que les carburegQy¥ ne dissolvent pas le Phosphore, lorsqu’ils
germent et croissent le long du joint de grainss Carbures intergranulaires poussent le
Phosphore vers la matrice ferritique. Cela peutdre favoriser la formation de particules de
la phase Laves a c6té de carbures. Parce que, righissement local de Phosphore est
nécessaire avant que des particules de phase savesment. Les conclusions obtenues par
Isik nous aident a comprendre qu’un amas de Phospiservé dans la matrice austénitique
au voisinage de joint de grain peut favoriser laniation de la phase Laves. Pour mieux
interpréter la ségrégation de Phosphore ou Sodfaetres observations par SAT pourraient

étre développés par la suite.
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Résumeé

Dans ce chapitre, nous montrons que les aciers(Bj)@béissent relativement bien a
la loi de Monkman-Grant. Cette loi permet de prédir durée de vie en fluage grace a une
courbe unique pour une vitesse de déformation slp@ndonnée. Trois méthodes différentes
ont été utilisées pour déterminer la vitesse derd&tion ingénieur minimale. La loi en
puissance de Norton est ajustée pour des temp&satomprises entre 525°C et 700°C. Le
tracé de la loi de Norton pour les aciers 316 matwedence un changement de pente entre les
faibles et les forts régimes de contrainte. Dontferents essais de fluage a tres faible

contrainte des aciers 316L(N) a haute températurété réalisés durant cette these.

L'étude expérimentale du comportement mécaniqueaseapique et microscopique
des essais de fluage pour différentes températtiresntraintes nous mene a comprendre les
caractéristiques de la précipitation et 'endommagy® de fluage, notamment la cavitation
intergranulaire. Ensuite, les modélisations ded@nmagement de fluage court terme (le
modele de striction) et long terme (le modele dedBi de croissance de cavités par la
diffusion lacunaire couplée a un modele de gernunatontinue) sont présentées afin de
prédire les durées de vie pour les aciers 316L(Me comparaison expérience — prédiction
montre que les deux modéles prédisent correcteleedurées de vie.

Le seul parametre expérimental a déterminer dansoliele de Riedel est le taux de
germination de cavités qui s’exprime en fonctiorfaltteur de proportionnalité . Dans cette
étude, o' obtenue est de I'ordre de *1810"m™ pour un acier de type 316L(N) pour des
essais de fluage rompus réalisés entre 525°C €1C70(a valeur dea’ accroit avec la

contrainte appliquée pour une température donnée.

L'utilisation de la Sonde Atomique Tomographiquaisg@ermet d’identifier la nature
des éléments chimiques ségrégeant au sein du sat@our les échantillons flués a haute
température des aciers 316L(N), les pointes rengtet sont analysées a partir d'images de
la répartition des atomes de fer et de phosphone. &halyse plus poussée d’'une pointe de
tres bonne qualité est proposée a l'aide de I'étlidee ROI (« Region of Interest ») et de
profils 1D de composition chimique. Les reconstiared montrent qu’'une ségrégation des
atomes de Phosphore est observée au voisinaggoittime grains, a une distance de I'ordre
de quelque nanometre de celui-ci, qui pourra peet&voriser la formation de la phase

Laves.
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Chapitre 3. Prédiction des durées de vie en fluag®ur une
large gamme d’aciers inoxydables austénitiques eted

températures
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__es durées de vie de fluage sont prédites par le modele de striction et le modele de
Riedel couplant croissance de cavités par diffusion lacunaire et germination continue pour
les aciers 316L(N) pour diftérentes températures, ainsi que pour d’autres matériaux comme
les aciers 304H, 316H et 321H. Le temps de transition mesuré et prédit est déterminé pour
chaque température. Les temps a rupture prédits par ces deux modeles permettent de valider
la relation de Larson-Miller et sont comparés avec ceux obtenus expérimentalement. Le
tracé de la loi de Norton pour I'acier 316H met en évidence un changement de pente entre
les faibles et les forts régimes de contrainte. Le modele de Riedel est utilisé avec les
parameétres de loi de Norton identifiés aux faibles régimes de contrainte, la durée de vie a
long terme est prédite convenablement jusqua 25 ans. Ce travail a été publié dans
"Engineering Failure Analysis" en Décembre 2015, volume 58, partie 2, page 452-464.

Lﬁﬁ“reep life times are predicted by the necking model and the Riedel model of cavity
growth by vacancy diffusion along grain boundaries coupled with continuous nucleation.
The predictions are made for 316L(N) SSs at different temperatures, as well as other
materials such as 304H, 316H and 321H steels. The measured and predicted transition times
are determined for each temperature. The time to failure predicted by both models are used
to validate the Larson-Miller relationship and are compared with those obtained
experimentally. The plot of dependence of the strain rate with respect to the stress for 316H
steels shows a change in slope between the weak and the high stress regimes. The Riedel
model is used with the Norton exponent measured at low stress. Long-term lifetimes are
predicted suitably up to 25 years. This work was published in "Engineering Failure
Analysis", volume 58, part 2, December 2015, pages 452-464.
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Modelling and experimental study of long term crdemage in
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3.1. Abstract

One of the main challenges for some reactors coergerin austenitic stainless steels
at high temperature in-service conditions is thenaestration of their behavior up to 60
years. The creep lifetimes of these stainlesssstegjuire on the one hand to carry out very
long term creep tests and on the other hand to rstahel and to model the damage
mechanisms in order to propose physically—basedigiirens toward 60 years of service.
Different batches of austenitic stainless stedds-type 316L with low carbon and closely
specified nitrogen content, 316L(N), are subjed®chumerous creep tests carried out at

various stresses and temperatures between 525°208A€ up to nearly 50«f@ours.

Interrupted creep tests show an acceleration ottéep deformation only during the
last 15% of creep lifetime, which corresponds tocroscopic necking. The modeling of
necking using the Norton viscoplastic power-lavoat lifetime predictions in fair agreement
with experimental data up to a transition time dioat ten thousand hours which is
temperature dependent. In fact, one experimensalltréogether with literature ones, shows
that the extrapolation of the ‘stress — lifetimernges obtained at high stress data leads to
large overestimations of lifetimes at low stresdteA FEG—-SEM observations, these
overestimates are mainly due to additional intergla cavitation as often observed in many
metallic materials in the long term creep regimiee Todeling of cavity growth by vacancy
diffusion along grain boundaries coupled with coatius nucleation proposed by Riedel is
carried out. For each specimen, ten FEG-SEM imdgbeut 250 observed grains) are

analyzed to determine the rate of cavity nucleatissumed to be constant during each creep
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test in agreement with many literature results.sThieasured constant rate is the only
measured parameter which is used as input of tadeRdamage model. Lifetimes for long
term creep are rather fairly well evaluated by lingest lifetime predicted by the necking
model and the Riedel model predictions. This hdtdsexperimental lifetimes up to 200000
hours and for temperatures between 525°C and 700t@nsition time as well as a transition
stress is defined by the intersection of the lifeticurves predicted by the necking and Riedel
modelings. This corresponds to the change in damagghanism. The scatter in lifetimes
predicted by the Riedel model induced by the uag@y of some parameter values is less
than a factor of three, similar to experimentaktgraThis model is also validated for various
other austenitic stainless steels such as 304H;1,33B1H (creep rupture data provided by
NIMS). A transition from power-law to viscous credpformation regime is reported in the
literature at 650°C—700°C for steel 316H. Taking iaccount the low stress creep rate law, it
allows us to predict lifetimes up to 200000 hoursexy high temperature in fair agreement

with experimental data.

Keywords:Austenitic stainless steels (SSs); long term ¢raepking; intergranular damage;

cavity nucleation; cavity growth; grain boundarifuaion.

* Corresponding author. Tel.: +33-(0)1-69-08-67-f26: +33-(0)1-69-08-71-67.

E-mail addressYiting.cui@cea.fr
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3.2. Introduction

The Larson—Miller relationship ((Larson and Millet952), (ENSMP, n.d.) and
(Furillo et al., 1977)) is a parametric equatioediso extrapolate creep experimental data and
creep rupture lifetimes of engineering materialg. E shows experimental creep failure data
for various materials using this relationship. ®peecific material constant is approximately
equal to twenty for most materials. As can be oleskra transition in the lifetime regime
appears for each material. It may be due to a @amdracture mechanisms. Likewise for
some IVth generation reactor components in austesifinless steels, experimental ‘creep
failure stress - lifetime’ curves of the steel 318). are plotted for tests carried out at
temperatures between 525°C and 700°C (Fig. 2).ektpolation of these curves based on
high stress data leads to overestimated lifetirres.example, the extrapolation of curve at
700°C differs by a factor of ten at low stress widspect to available experimental data.
Therefore, long-term creep lifetimes cannot be igted by the extrapolations based on short-

term data.

Viscoplastic instability called ‘necking’ was showia be the main mechanism of
rupture of austenitic stainless steels at high t¥atpre ((Morris and Harries, 1978b),
(Yoshida, 1985) and (Quentin Auzoux, 2004)). (H4®67) developed a necking modeling in
the viscoplastic framework. Necking was first saddby (Considere, 1885) in the plasticity
framework and more recently by (Dumoulin et al.020 For viscoplastic materials, this
material obeys the Norton power-law equation. Negknodel predicts the creep curves and
the creep to failure time of steels at various terapures and stresses. The lifetime predictions
using the necking model leads to large overestonatof long term creep lifetimes (Cui et al.,
2013). Therefore, the necking model is used ontypfedicting short to medium term creep

fracture.

For austenitic stainless steels, creep tests lgatbinintergranular failure at high
temperatures were studied by Morris et al. (Mol Harries, 1978b), Needham et al.
(Needham and Gladman, 1984), Gandhi et al. (GaaddiRaj, 1982) and Riedel (Riedel,
1987). Meanwhile, the intergranular cavities craégg grain boundaries were observed by
SEM for the long term creep lifetimes. The main sswf intergranular cavitation is that
vacancies become mobile at elevated temperaturéypidal service temperatures of creep-

resistant alloys, diffusion along grain boundapesdominates. Vacancy diffusion along grain
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boundaries can aggregate to form cavity nuclei. Additional vacancies are applied leading
to cavity growth. After that, the study of cavityoavth in metallic solids subjected to creep at
high temperature has been carried out by Raj antbyA{Raj and Ashby, 1975). The
applicability domain of the diffusion cavity growtihodels can be assessed using a length
parameter,Lg, usually called ‘Rice length’ which is the rati@tiveen viscoplastic cavity
radius rate and diffusion cavity radius rate. Forep tests under study, considering only
diffusion cavity growth is sufficient; if the crien suggested by Needleman and Rice
(Needleman and Rice, 1980) is satisfied. That méehe ratio between the measured cavity
radius and the Rice length is lower than 0.2; tbawity growth is controlled by diffusion
alone and growth by viscoplasticity can be negbkche reality, cavities do not nucleate at the
same time but continuously one after another. Anpheenological kinetics law of nucleation
of intergranular cavities has been proposed by By8xyson, 1983), who suggested that the
cavities nucleate at a constant rate during eaeepetV, which is proportional to the
minimum creep strain raté,,;,, with a pre-factor denoted a5 This is the only measured no

fitted parameter used in the Riedel model.

We intend to determine experimentally the differer@chanisms leading to the creep
failure of austenitic stainless steels for largeges of stress and temperature. According to the
literature results, we consider two fracture modetéch are ‘necking model for short term
creep’ and ‘Riedel model for long term creep’. Tdvéwo models are compared with the
experimental creep results. The present study efeailic stainless steels (SSs) is mainly
focused on the family of low-carbon and nitrogemisgthened steels. Multi-batch creep data
are provided by CEA, EDF, Creusot-Loire (316L(Nihe National Institute for Materials
Science, Japan, NIMS (NIMS, 2013) (316LN) and thedy of Brinkman et al., ORNL
(Brinkman, 2001) (316L(N)).

3.3. Experimental procedures

The materials used in the experimental part ard.@l)6stainless steels produced
notably by Creusot-Loire (AFCEN, 2012). The cherhaamposition requirements are shown
in Tab. 1. The Creusot-Loire plates were heattecbat about 1100°C for about one hour
followed by water quenching. Long-term tensile préests have been conducted to failure at
temperatures between 500°C and 750°C for a larggeraf applied stresses. These tests have
been carried out at CEA/SRMA, EDF and Creusot-Ldlomirec) laboratories. Lifetimes
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between a few hours and 50000 hours have beemebtalrhe NIMS batch AaM does almost
fulfill all requirements of the 316L(N) definition.

1000

8

—+—D9 Titanium

-&-Low carbon steel

Stress (MPa)

+~ Mo steel 9
=—Cr-Mo-Ti-B steel
~——18-8 stainless steel

-
o

+-18-8 Mo stainless steel
$590 alloy
Haynes stellite 34

15 20 25 30 35 40 45 S0
T(20 + log t)-10°3

Fig. 1. Curves plotted for very different materiatsng the Larson-Miller relation (Larson

and Miller, 1952) and (ENSMP, n.d9g (o) = Function[T(C + log(t))]. Larson-Miller
proposed that the constant C may have a univeadaé wf 20 (Furillo et al., 1977).
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Fig. 2. ‘Stress — Lifetime’ Curves, 316L (N) SSE@SRMA, EDF & Creusot-Loire; NIMS
(NIMS, 2013) ; ORNL (Brinkman, 2001)). Extrapolatierom high to low stress based on a
power law relationship.
The creep-ruptured specimens were cut longitudiraaid transversally using a water-
cooled fine cutter, embedded in conductive resid polished on emery papers and on

buffing cloths with paste. The polishing on emepp@rs was carried out in the following
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order: gradel80 (containing SiC particles of 100ugnade 240 (80um), grade 320 (60um)
and grade 600 (30um). The final polishing on bgffatoths was carried out in the following
order: buffing cloths with paste containing Qump8gnd 1pm diamond particles. At the end,
the samples were polished using a colloidal s#icution. The samples were examined by
Field Emission Gun - Scanning Electron Microscop¥G-SEM) and optical microscopy.
The observation areas were located far from th&ingsection, as shown in Fig. 3. For each
specimen, ten FEG-SEM micrographs (Fig. 4.a, abdt0 observed grains) with
magnification x500 were analyzed to determine the number of @aviper unit area of
polished section, using the image processing sotWHOESIS-Visilog 7.0). The grain size
of the 316L(N) SSs is between 30um and 60um. Tamelier of the cavities is greater than
100nm. At the used magnification, only cavitieshadiameter larger than 100nm are counted.
At higher magnification, similar cavities are obsat but they seem to have grown.

FEG-SEM observations Necking i
_______ EG-SEM observations Necking

| S SR

FEG-SEM observations S FEG-SEM observations

(@) (b)

Fig. 3. Schematic sketches showing the sectioniaggalure and areas used for FEG-SEM
observations: (a) longitudinal sectioning; (b) s@ersal sectioning.

Material Element in wt.%
C Ni Cr Mo Si Mn N S P B
316L(N) Requirements* <0.03 12-12.5 17-18 23-2.7 <05 1.6-2 0.06-0.08 <0.015 <0.03 0.0015-
(19D 0.0035
316LN AaM ([17]) 0.012 10.67 16.39 2.11 0.56 0.81 0.081 0.004 0.024 <0.001

Tab. 1: Chemical compositions of the 316L(N) aa@L3N plates. (*Specification for the
Superphenix Fast Breeder Reactor.)

3.4. Modeling of necking evolution

Necking is the failure mechanism which is preemirfen short term creep. At any
given time, a small portion of the gauge lengthssumed to have a cross-section differing by
a small amount)S, from the whole gauge length, which is supposdtaive a homogeneous
cross-section, S. According to Hart's definitionafy 1967), the deformation is unstable if
this difference in cross-section increases withetinUsing the volume conservation

assumption, the Hart instability criterion is deedavhich allows the prediction of the onset
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of necking (Lim et al., 2011). Predictions usingsthriterion show that necking starts just
slightly later thart,,;,, , time at which the minimum creep strain radg,,, is reached. By
combining the Norton power law written in termstofe strain and stress (Eq. 1) and the
cross-section evolution computation of the neckifigr the onset of necking, Lim et al. (Lim
et al., 2011) deduced the time to failure as Equith tj (time to failure)g,,;, (strain at
which the minimum creep strain ratg,;,, is reached)N (exponent of the Norton power-
law) andé D, (initial variation in diameter divided by the asge diameter of the specimen).

The creep lifetime is computed taking into accothe scatter in parameter values for

temperatures between 525°C and 700°C wt‘%ﬁﬁl € [0.1; 0.3]; €min € [0.8%;3.5%]; N €
R

[6;20] (measured experimental dagmd 6D, € [107%5-1073] (laser profilometer

measurement).

& =CLo" (1)

min

ty —ton = ———{(1- D, 2+ £,,,))'} @

Fig. 5. shows experimental lifetimes and lifetinpgedicted by the necking model at
550° and 650°C. The lower and upper bounds fromsttadter in the material parameter
inputs allow us to predict correctly the creeptiifees up to about 10000 hours for the
considered temperature range. However, it leadsrg@ overestimations as considering long
term creep. A transition time appears at 50kh ®0°®€ and 5.5kh for 650°C. Following the
literature, the intergranular cavity nucleation agrdwth might affect the time to fracture
(Morris and Harries, 1978b), (Yoshida, 1985), (AB@08a) and (Riedel, 1987). That is why

intergranular fracture is modeled in the following.
3.5. Intergranular damage prediction

We checked that the ratio between the cavity raftlissneter of observed cavities
100nm) and the Rice length is lower than 0.2. Walg the criterion suggested by
Needleman and Rice (Needleman and Rice, 1980)tycgrkawth is controlled by diffusion
alone and growth by viscoplasticity can be neghkbctdnerefore, cavity growth is assumed to
occur by vacancy diffusion to predict the mechan@mntergranular damage for the long

term creep lifetimes of austenitic SSs. After FEEVBobservations (Fig. 4.b), the formation
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of intergranular creep cavities along grain bourgdais always observed for long term creep
in both cross-sections and longitudinal-sectiongcokding to numerous measurements
carried out during the interrupted creep testsigpats, Dyson (Dyson, 1983) suggested that
cavities nucleate continuously and at a constadatdaring creep testdl, (o, T). It is defined
as the number of cavities nucleated per unit goaundary area and per unit time and given
by:

d, (N

N
with a'=—2 and N, =——= (3)
Efin i,

N,=a'g
For various stress and temperature values, themgdeao' is evaluated using the
image processing software of FEG-SEM micrographshvallows us to measure the number
of cavities per unit area of polished section,. Nhe number of cavities per unit grain
boundary area, Nis then deduced using Eq. 3. In Eq.a3js a factor of proportionality
which may vary widely from one material to anotioee ((Riedel, 1987), (Lim, 2011) and
(Huang et al., 2015)). For the 316L(N) SS studibe, measured values af vary between
3.99-18 m? and 9.55-1b m? for temperatures between 525°C and 700°C and w&rio

stresses.

Cavity growth by vacancy diffusion along grain bdaries coupled with continuous
nucleation was modeled by Riedel (Riedel, 1987 3éts of differential equations cannot be
solved analytically. But two upper and lower bowumlves predicting failure times have been
deduced from the whole set of equations of the &igtbdel by Lim (Lim, 2011) improving
the ones proposed by Riedel. The upper and lowands of the time to failure can be

computed as:

020 lEEh(a)kaf (5)05164stRs 0.354[€h(a)k"Tj2 (C_dﬁs “)
D%, QD

(N (NoF
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Paramet Notation Values

er
Q Atomic volume, m? 1.21- 10729 (Riedel, [13])
Grain boundary self-diffusion pre-factor times the (5.3 + 1.4) - 10™13 (Perkins et
D98  grain boundary thickness §, m.s™! al. [24])
Qp Activation energy for grain boundary self-diffusion, 177 + 17 (Perkins et al., [24])
kJ/mol
Vs Surface free energy, J/m? 2.5+ 0.5 (Vitos et al., [34])
Vb Grain boundary surface energy, J/m? 0.75 £ 0.45 (Caul et al., [35])
Wy Critical area fraction of creep cavities along grain 0.04 + 0.01 (Auzoux,[6])
boundaries
a Pre-factor of the cavity nucleation rate equation, m= [3.99-10°%; 9.55-10°]

Tab. 2 : Parameters used in Eq. 3. allowing tmeprdation of the time to failure due to
intergranular damage.

-

Grand. = 200K X Wo= 8am EHT=15.00kV  Signal A = BSD AA&

(b)
Fig. 4. FEG-SEM image, Creep test at 700°C, 100MRding to failure after 2226h, (a) with
magnification X500 and (b) with magnification X2000
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Fig. 5. Experimental lifetimes and lifetimes prddat by either the necking model or the
Riedel model (a) at 550°C and (b) at 650°C, dataiged by CEA/SRMA, EDF & Creusot-
Loire and NIMS (NIMS, 2013).

Tab. 2 shows the different parameters used irRiedel model equation witl the

atomic volume,D,§ the grain boundary self-diffusion coefficient tisnthe grain boundary

thickness,s (Eq. 5) andQ, the activation energy for grain boundary sel-diffun. The
parameter®,§ andQ,describe the grain boundary diffusion for Fe-bdk®yaespecially for

Fe-17Cr-12Ni (Perkins et al., 1973). The cavitymgetry is defined by the curvature radius r
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and the angle (the angle formed at the junction of a void anel ginain boundary ((Raj and
Ashby, 1975) and (Clemm and Fisher, 1955)). Anglean be calculated by considering the
ratio between the grain boundary surface energyand the free cavity surface energy,
this ratio allows to define the parameidir). h(a) is the cavity volume divided by volume
of a sphere of the same radius, whEsg@r) is a geometry function (Eq. 6, Eq. 7 and Eq. 8).
The value ofi(a) is 0.836 + 0.139 (Raj and Ashby, (Raj and Ashi®z5)).

DG Dgaexp{-&J (5)
RT
W
coda)= 2, (6)
F(a)= 2—: [(12 ~3coda) + co:{a)3) (7)
h(a) :ia)s = 0836+ 0139 (8)
4rrsin(a)

Taking into account both the lower and upper bouhe,scatter in predicted lifetime
induced by the experimental scatter in input matgrarameter values is about a factor three.
This predicted scatter is similar to the experiraenhe (Cui et al., 2013). Experimental and
predicted rupture lifetimes at 550°C and 650°Cotted in Fig. 5 for the steel 316L(N). A
complete comparison between experimental lifetiraed the lifetimes predicted by the
necking and the Riedel models is shown in Fig.A&ashown in Fig. 5 and Fig. 6a, lifetimes
are predicted fairly well for long term creep fadufor temperatures between 525°C and
650°C. For very long term creep tests (3)Ocarried out at 700°C, the Riedel model
overestimates lifetimes at low stress by a fackwed. As can be observed in Fig. 6a, a
transition time may be defined as the interseatibtihe necking and Riedel lifetime curves at
each temperature. The transition is due to a changlamage mechanism. This transition
time corresponds fairly well to that observed cdesng the experimental curves (Fig. 6b).

The factor between experimental and predicted itiandimes is lower than 1.5.
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Fig. 6. (a) Comparisons between experimental tifed (CEA/EDF/Creusot-Loire; NIMS,

(NIMS, 2013), ORNL (Brinkman, 2001)) and the lifets predicted by the necking model

below the transition time and the Riedel model &ditne transition time. (b) The transition

time is defined by the intersection of the prediaterves based on either the necking or the
Riedel models (Fig. 5a and b), Comparison withdbgerved transition time.
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3.6. Very long term creep failure of other austenitic shinless steels

Lifetimes are predicted fairly well for long termeep failure, up to 2-#8, for 316L(N)
SSs. We are now interested in other austenitiolsts steels. Impressive data sets have been
produced for various steels: 304H (18Cr—8Ni withta®.07C) (NIMS, 1999), 316H (18Cr—
12Ni—Mo with up to 0.07C) (NIMS, 2003) and 321H Cr810Ni-Ti with up to 0.06C)
(NIMS, 1997) by the National Institute for Mategabcience (NIMS), Japan. We have
deduced the Norton parameters for each materiataangderature using the data published in
(Abe, 2008b) and the' parameter (factor of proportionality of the Dysequation) from the
cavity density measurement published in (NIMS, J998IMS, 2003) and (NIMS, 1997).
Then the Riedel model can also be adapted to thestenitic stainless steels. Predicted and
measured lifetimes then are compared in Fig. 7, &@nd Fig. 9. Results show that lifetimes
are rather accurately predicted using the Riedalehfor long term creep tests carried out at
650°C and 700°C.

In case of 316H and for very long term creep t¢si<rh), at 700°C, the Riedel model
differs from the experimental one. It was obserf@d316L(N) steels as well (Fig. 6a.). The
plot of the strain rate as a function on stressvdréor 316H (Kloc et al. (Kloc et al., 2001))
shows that a change of slope between low and highssregimes appears, as can be observed
in Fig. 10a. The transition from power-law creepghnva stress exponent of about 7 to a
viscous creep regime occurs at a stress of abolMtRat 700°C. Any extrapolation from the
power-law creep regime to stresses below 30 MPalesayto serious underestimation of the
creep rate and therefore overestimation of lifetleeause of the use of the nucleation law
(Eq. 3) which is accounted for in the lifetime pn. As the strain rates measured at low
stress are used as inputs of the Riedel model4Edhe long term creep lifetimes are more
correctly predicted (Fig. 10b.) and the experimedi@a are within the predicted scatter

bounds.
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¢ NIMS, SUS 304H TB, 1999.
—Lower bound of fracture time, Riedel_} Taking into account the scatter

Upper bound of fracture time, Riedel. in material parameters
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Fig. 7. Comparisons between experimental lifetiihdd1S, 1999) and the lifetimes predicted
by the Riedel model at 650°C, 304H TB steel.
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Fig. 8. Comparisons between experimental lifetihddS, 2003) and the lifetimes predicted
by the Riedel model (a) at 650°C and (b) at 70@X6H TB steel.
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¢ NIMS, SUS 321H TB, 1997.

—Lower bound of fracture time, Riedel. Taking into account the scatter
in material parameters.
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Fig. 9. Comparisons between experimental lifetiihddS, 1997) and the lifetimes predicted
by the Riedel model at 650°C, 321H TB steel.
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Fig. 10. (a) Minimum creep rate as function of pplied stress (Kloc et al., 2001). (b)
Comparisons between experimental lifetimes (NIME)3) and the lifetimes predicted by the
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Riedel model at 700°C using either the high stoggbe low stress creep strain rate regime.
Austenitic stainless steels 316H TB.

3.7. Discussion

According to Larson-Miller relationship, the strgg3 — Larson Miller parameter P(LM)
prediction curves at several temperatures for 3WpL§tainless steels are plotted for
temperatures between 525°C and 700°C (Fig. 11). gaomg the necking model and the
Riedel model with the experimental data, the lifets are rather fairly well predicted by the
lower bound of the predictions of the necking maddelshort term creep tests or the Riedel
model for long term creep tests. Both models haenbvalidated for martensitic steel (9Cr-
1Mo Grade 9) up to 100kh at 600°C and 200kh at 60QEim et al., 2011) and (Kimura et
al., 2009)) and incoloy 800 alloys (Huang et a01%).

No fitted parameter has been used when applyingRiselel model. But the cavity
nucleation rateN,, should be measured using FEG-SEM observations Jdrameter is
expressed in term of the number of cavities pet gwain boundary area and per unit time.
This shows that the prediction of the cavity nutttearate is the main remaining problem to
be solved for getting physically-based and relidbiey term lifetime predictions. This is why
the effect of the heterogeneity of microstructurestress concentrations and the nucleation
cavities has been simulated by the finite elemeethod (Cast3M software (“Cast3M,
http://www-cast3m.cea.fr,” 2014)) to determine thstribution of axial stress fields around
precipitates depending on time and temperature @ual., 2015b). The features of the

precipitates and the creep behavior of the austandtrix should both be taken into account.

The size, the aspect ratio and the orientationtivelato the loading direction of the
precipitates mainly observed, Ms carbides were determined by FEG-SEM observations
and image processing analysis. The mechanical grepeof the considered carbides were
found in the literature. The creep behavior of thestenitic matrix is modeled using the
Andrade law for the primary stage and the Nortawnfiar the stationary stage. The parameters
are adjusted using numerous experimental curvessi@ering only one isolated precipitate
with an aspect ratio three, the precipitate terstiless reaches 2GPa for creep test carried out
at 600°C and 220MPa. More than one precipitate Ibestyaking into account.

Finally, the interface fracture is going to be siated by using a cohesive zone modeling

which parameters have been computed by DFT (Demsityctional Theory). The cavity
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nucleation rate, which is the only parameter mggg$imom the theoretical point of view, will
be assessed according to different temperaturesapited stresses, based on our numerous
experimental measurements. The physically-basednpeers, such as the numerical
parametetV, and the change of slope between low and highssteggmes for steel 316L(N),
will be proposed to predict the creep lifetimes @aoav60 years of service. Knowing for long
term creep tests, some precipitates other thaiCdkarbide appear such as Lavesandy
phases. They may play an important role for predicthe creep lifetimes of austenitic

stainless steels.
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Fig. 11. Stresso() — Larson Miller parameter P(LM) (Larson and MiJl&952) prediction
curves using (a) the Necking model and (b) the &ietbdel with the experimental data at
several temperatures for 316L(N) stainless stémisemperatures between 525°C and 700°C.
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Summary and conclusions

The creep fracture of 316L(N) austenitic stainlesgels has been studied both
experimentally and theoretically for temperatumest 525°C up to 700°C and lifetimes up to

nineteen years. The present study shows the follgwi

1. For short term creep, failure is due to neckixperimental lifetimes are bounded by
the lower and upper bound predictions based onc&imge model evolution and scatter in
input parameters. This model leads to fair predingiof lifetimes up to a few thousand hours

at very high temperature.

2. The transition observed in the failure curvedige to intergranular cavitation, as
established by FEG-SEM observations. The modelfngpeity growth by vacancy diffusion
along grain boundaries coupled with continuous eatabn proposed by Riedel is carried out.
Lifetimes are predicted fairly well using this mbder long term creep failure for all the
austenitic stainless steels considered (316L(N¥H30316H, 321H), at the applied
temperatures (525°C - 700°C). Taking into accoomt &nd high stress regimes of Norton-
power law, the Riedel model allows us to prediet éxperimental creep lifetime data even up
to 25 years for high temperature and low stress.fitted parameter has been used. The
nucleation rate should be measured using FEG-SEBkreations. This shows that the
prediction of the nucleation rate is the main renmg problem to be solved for getting

physically based and reliable long term lifetimegctions.
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Nomenclature

tr

tmin

Emin

5D,

Nm

Na

du

Efin

time to failure

time at which the minimum creep strain ratg,, is reached

strain at which the minimum creep strain gtg, is reached

initial variation in diameter divided by the avgeadiameter of the specimen

temperature dependent material constant

exponent of the Norton power-law

cavity nucleation rate

(number of nucleated cavities per unit grain boupdaea and per unit time)

factor of proportionality of the Dyson equation

number of cavities per unit area of polished secti

number of cavities per unit grain boundary area

average grain size

harmonic average of intersected cavity diameter

strain of the homogeneous areas of the specimdauae

applied tensile stress

107




108



Chapitre 4. Estimation des champs de contraintes au

voisinage de l'interface précipité/matrice

%M%&@ M/QMW%JW%

—

J@%%MWW@@ t 0t
Ctlorr Lo, 1579 7955

g;ns ce chapitre, nous nous intéressons plus particulierement a I'influence de la
géométrie et de la disposition de précipités de carbure M23C6, présents dans la matrice
austénitique, sur 'endommagement intergranulaire naissant aux interfaces. Pour ce faire,
nous avons utilisé le logiciel de calcul par éléments finis Cast3M. Dans un premier temps
nous avons cherché a justifier, de maniere simple, I'utilisation d’éléments finis sous intégrés
(Q4RI) pour les calculs viscoplastiques présentés ici. Dans un deuxiéme temps nous avons
étudié T'influence du raffinement du maillage sur les résultats de calcul d’'un essai de fluage
en traction (a 600°C, 220MPa) d’'un acier 316 L(N) comportant un précipité isolé de forme
cylindre ellipsoidal. Quel que soit le mode d’endommagement, nous devons étudier le champ
de contrainte normale. Nous avons étudié I'influence de la forme et du facteur de forme d'un
précipité isolé ainsi que l'effet du nombre et de I'espacement inter-précipités, de la pointe et
de la cohérence-incohérence du précipité sur la distribution spatiale de la contrainte normale
a I'interface matrice/précipité.

- n this chapter, we are particularly interested in the influence of geometry and
carbide precipitates provision present in the austenitic matrix, the intergranular damage
nucleating at the interfaces. We used the calculation software finite element Cast38M to
study this influence. At first we tried to justify simply the use of finite element with reduced
integration (Q4RI) for viscoplastic calculations presented here. Secondly we studied the
influence of mesh refinement on the calculation results of a tensile creep test (600 ° C,
220MPa) of 816 L(N)SSs with an isolated ellipsoidal cylinder precipitate. Whatever damage
mode, we study the normal stress field. We studied the influence of the shape and the shape
factor of an isolated precipitate and the effect on the number and inter-precipitated spacing,
the tip and coherent-incoherent interface ot the precipitate on the spatial distribution of the
normal stress at the interface matrix/precipitate.
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4.1. Introduction

Les chapitres précédents présentent linitiation aditation qui est due a la
décohésion interfaciale ‘matrice austénitique edcimité M3Cs'. Elle va provoquer une
microfissure et fragiliser le matériau étudié. RBétudes de rupture d’interface ‘matrice
métallique et carbure’ ont été effectuées en méoanides milieux continus a I'échelle
microstructurale. Le premier objectif de notre é&uskt de déterminer numériquement la
distribution des champs de contraintes normalesaginage des précipités en fonction du
temps et de la température a l'aide d’observatimitsostructurales. Les caractéristiques des
précipités et le comportement en fluage de la e@tiusténitique sont conjointement pris en
compte. Le deuxieme objectif est de comparer lauratle la contrainte critique a rupture
obtenue par des calculs par éléments finis avde d& la contrainte de décohésion de
I'interface obtenue (Annexe 4. 1) par des calcblénéio a I'échelle atomique (Barbé, 2015).
L’objectif futur est de simuler la germination deavités a l'aide du modéle de la zone
cohésive ou a l'aide du modéle de cavitation de Raj qui nous permettra par la suite de
mieux appréhender la décohésion interfaciale neiniclusion et prédire plus précisément la

durée de vie des matériaux étudiés.

Il est a noter qu'aucun parameétre ajusté n'a @iééutlans I'application du modéle de
Riedel. Cependant, le taux de germination de cavi@it étre mesuré en utilisant des
observations au MEB-FEG et un traitement d’imadegiciel ‘Visilog’). Ce parametre est
exprimé en termes de nombre de cavités par unigtidace de joint de grains et par unité de
temps. Cela montre que la prédiction de taux ddéation de cavités est le principal
probleme restant a résoudre pour obtenir des pigkcde durée de vie a long terme. D’aprés
les observations au MEB-FEG (Chapitre 2), la cé&wita intergranulaire apparait
principalement a linterface du précipité/matrideiglire 4. 1). C'est pourquoi l'effet de
I'nétérogénéité de la microstructure sur les camaBons de contraintes locales et la
germination des cavités a été simulé par la métlmdeéléments finis (logiciel Cast3M).
Différents parametres définissant les carburesCyidans les aciers 316L(N) seront pris en
compte par éléments finis afin de comparer lesltasudes simulations a une contrainte
critique a rupture. L’autre objectif ultime serdé& déterminer le taux de nucléation de cavités
(la loi de Dyson) et d'évaluer qualitativement &etleur de proportionnalii¢’ en fonction de

la température et de la contrainte du matériauié&tud
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Précipités M23Cs le long du joint de grains

.
po—

H 1pm*
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(@) (b)

Figure 4. 1 : Acier 316L(N), Téle SR, éprouvettenpue a 700°C, 100MPa, 2226h. (a)
Schéma montrant le prélévement longitudinal deréépette pour les observations au MEB-
FEG. (b) Images MEB-FEG avec un grandisser&000 (P. Bonnalillie et Y. Cui).

i Nucléation de cavités |

4.2. Configurations de précipités M3Ce

La nature, les caractéristiques et la quantificaties carbures pCs sont étudiés dans

le chapitre 2. 5. Différents parametres de cesucagbdoivent étre pris en compte :

Le rapport de forme (1 & 6 et 9)

L’orientation par rapport a I'axe de traction (dbxi@ ou perpendiculaire)

AN

Le nombre de précipités similaires alignés selard’de traction (3 et 5)

v' Ladistance inter-précipités (6L, 2/3 L, 1/3 L, /@t 1/12 L).
Le Figure 4. 2 et le Figure 4. 3 présentent difige configurations géométriques
envisageables pour les calculs par élément firds (s observations au MEB-igure 2. 15,
Figure 2. 28, Figure 2. 30 et Figure 4. 1 (b)).da@ametre L correspond a la longueur du

précipité. L'alignement de précipités est conteangle joint de grains.

Par la suite (dans le paragraphe 4. 8 et le clegpjirafin de comprendre I'influence de
la viscoplasticité de la matrice austénitique etadorme et de la répartition des précipités,
différentes contraintes et températures serontiqam®s pour déterminer les champs de

contrainte normale au voisinage de l'interface ipi&@'matrice.
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L = longueur du précipité

Figure 4. 2 : Trois inclusions isolées avec difféserapports de forme, paralleles a la
contrainte appliquée.

E—-Géométrie axisymétrique selon E

i I’axe de la contrainte appliquée }

i Déformation plane
L a

| 1ttt
(D) LJTTTTT

Effet de I’angle entre I’axe de
traction et 1’axe du précipité
(ou du joint de grains)

(2) (b)

Effet des précipités voisins

Figure 4. 3 : (a) Inclusion isolée avec trois oration différentes et (b) trois inclusions
identiques paralléles ou perpendiculaires a I'axéraction.

4.3. Présentation du code de calcul Cast3M

Pour les calculs présentés dans ce chapitre, nbti s’est porté sur le logiciel de
calcul par éléments fini€ast3M Développé au sein du Service d’Etudes Mécaniagies
Thermiques (SEMT) rattaché au Département de Meat@in des Systémes et des Structures
(DM2S) de la Direction de I'Energie Nucléaire (DEMu Commissariat a L’Energie
Atomique et aux Energies Alternatives (CEA). Il egtlisé pour diverses applications
pouvant faire intervenir des phénoménes physiquesature trés différentes comme la
thermique, la mécanique des structures, I'électgyméasme, la mécanique des fluides ou

bien encore la prévision a long terme du comporte¢mes structures.
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Cast3M integre non seulement les processus deut@&sol(solveur) mais également
les fonctions de construction du modele (pré-praee et d’exploitation des résultats (post-
traitement). Il comprend un ensemble de procedgusedtaires (opérateurs) qui peuvent étre
enchainés pour définir et résoudre ses problermdspose notamment d'un macro-langage,
le GIBIANE, qui lui permet de définir aisément chacune desatpns des diverses phases
d'une analyse, a l'aide d'instructions relativensémiples. Ces opérations sont effectuées sur

des objets qui peuvent représenter une partie suudature complete a étudier.

Les données du probléme telles que les proprigétésaniques du matériau, les
caractéristiques géométriques, du maillage crégchamps de forces, de contraintes etc.
peuvent alors étre manipulées facilement en seramiféaux noms choisis et attribués

directement dans le jeu de données.

L’organisation des calculs par Eléments Finis pset décomposer en 4 étapes

différentes :

v’ la discrétisation géométrique du domaine étudié,

v la définition du modéle mathématique : définitioasddonnées caractérisant le
modele, parmi lesquelles figurent : le type d'asalgdans notre cas axisymeétrique
ou déformation ou contraintes planes), le type édiéhts (éléments
guadrangulaires sous-intégrés de type Q4RI), lepri@tés du matériau, les
caractéristiques géométriques qui ne peuvent &deitks des maillages et des
conditions aux limites,

v La résolution du probléme discrétisé :

o calcul des matrices de rigidité de chaque élénient f

0 assemblage des matrices de rigidité de la structurgléte,

o application des chargements externes et des comsliéiux limites,
0 résolution du systeme d'équations non-linéaires.

v' Analyse et post-traitement des résultats. Nous nooteressons plus

particulierement a I'étude :
o0 des champs de contrainte au voisinage des inckision
o de l'influence de la géométrie de I'extrémité dégpité, du rapport de
forme, de I'espacement, de l'orientation et du nmemdiinclusions sur les
contraintes normales interfaciales de part et désudes joints de grain (vu

du c6té de la matrice et de I'inclusion).
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4.4. Sur le choix des éléments utilisés dans les calc(34RI)

Les premieres tentatives de calculs effectués pesrgéométries axisymétriques et
utilisant des éléments linéaires quadrangulaires tyfee QUA4 de Cast3M intégrés
exactement (c'est-a-dire a l'aide de quatre podlesGauss) n'ont pas données de résultats

acceptables.

A titre d’exemple, la Figure 4. 4 ci-dessous présda comparaison des champs de
contrainte de traction,, au voisinage de l'interface matrice/inclusion olig en utilisant des

éléments QUA4 et des éléments sous-intégrés de @4l pour un essai de fluage en
traction (a 600°C, 220MPa) d’'un acier 316 L(N).

Nous observons clairement, sur la Figure 4. 4 dag pour le calcul fait avec des
éléments QUA4, le champ de contrainte dans la cgagt dans l'inclusion au voisinage de
l'interface présente d’importantes discontinuités ige sont pas physiques, mais liées a des
problémes numériques que nous tenterons d’expliqaenaniére simple, un peu plus loin,

dans ce paragraphe.

SMZZ SMZZ
< 6.94E+08 < 6.69E+08
>-1.40E+08 >-7.95E+07
6.88E+08 6.63E+08
6.48E+08 6.27E+08
6.08E+08 5.91E+08
5.69E+08 5.56E+08
5.29E+08 5.20E+08
| 4.89E+08 | 4.85E+08
| 4.49E+08 | 4.49E+08
4.10E+08 4.13E+08
3.70E+08 3.78E+08
. 3.30E+08 . 3.42E+08
2.90E+08 3.06E+08
2.51E+08 2.71E+08
2.11E+08 2.35E+08
1.71E+08 2.00E+08
1.31E+08 1.64E+08
9.17E+07 1.28E+08
5.20E+07 9.27E+07
1.23E+07 5.71E+07
—2.75E+07 2.14E+07
—6.72E+07 -1.42E+07
_1.07E+08 -4.98E+07
(a) QUA4 (b) Q4RI

Figure 4. 4 : Comparaison des éléments QUA4 et Q@®htraintes,, autemps T=4167 h.
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Par contre lutilisation d’éléments sous intégrés type Q4RI (un seul point
d’intégration par €lément) a toujours donné desligs satisfaisants. Au premier abord ce
résultat parait étonnant, la théorie classiqueadiléthode des Eléments Finis montrant que
pour des fonctions de forme bilinéaires l'intégratpeut étre évaluée de maniere exacte par
la méthode de Gauss en utilisant quatre pointsales$pour un quadrangle, ce qui n'est pas
le cas pour un élément ne comportant qu’un seuit pintégration.

En fait le probléme rencontré initialement dans pommiers calculs est bien connu
depuis longtemps en élasto-plasticité (Nagtegaall.et1974) (Stainier, 1997). Il est di a
I'effet important que peut avoir la condition d'mmpressibilité sur les résultats de calcul. En
effet, des problemes de "volumic locking" peuvamaraitre, de part la nature isochore liée a
I'écoulement plastique de la matrice élastovisstiglae dans notre cas. Pour contourner ce
probléme, une solution consiste a utiliser unegirtton réduite ou sélective (nous pourons se

référer a (Malkus and Hughes, 1978) pour plus dimiations).

De maniere trés simple nous pouvons expliquer abl@me en remarquant que
I'écoulement plastique se fait & volume constanhsiApour un maillage constitué de
qguadrangles lorsque I'on rajoute un nceud nous antgmede 2 le nombre de degré de liberté
(ddl) alors que l'on rajoute 1 contrainte d’'incomgsibilité sur la déformation volumique en

chaque point de Gauss ou elle est calculée (viglae ci-dessous).

—» noeud (2 ddl)
[ o .

X % x X x %
X x x X X X

L ® ® ®
X X x X X
X x x x X X

L 4 \ 4 L 4 »
X x X x X x
X X x X X

® & \ ®
\—> poimnt de Gauss

Figure 4. 5 : Point d’intégration : élément QUA4.
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Si l'on utilise des éléments a 4 points d'intégrathous évaluons la déformation
volumique aux 4 points de Gauss et le rapport eletraombre de points de calcul des
"contraintes d'incompressibilité” et le nombre di t&énd alors asymptotiquement vers 2, ce

qui peut entrainer le "volumic locking".

En effet, pour un maillage composé e n éléments a 4 points d'intégration nous
avons (n+1)-(n+1) =n?+2n+1 nceuds (soit2n*+4n+2 ddl) et n-4n = 4n?

points de Gauss. A chaque point de Gauss est éalonk "contrainte d'incompressibilité".

Le probleme est alors "bien posé" si le nombredlesst supérieur ou égal au nombre
de point de Gauss, c'est a dire lorsque le rapgure le nombre de points de calcul des

AN

“contraintes d'incompressibilité" et le nombre dédkvient inférieur ou égal a 1.

Si la déformation volumique est calculée en un peuit de Gauss (élément Q4RlI), ce

rapport passe a 0.5 et les problemes liés au «Moluocking » sont éliminés.

Les lois d’écoulement viscoplastiqgue que nous sdaibns par la suite étant
isochoriques pour la partie irréversible de la défation, les remarques précédentes peuvent
s’appliquer, ce qui justifie 'utilisation d’élémensous intégrés pour les calculs présentés par

la suite.
4.5. ldentification de la loi de comportement du matériau

4.5.1. Lois de comportement de la matrice métallique

Dans ce paragraphe, nous étudions principalemenx dis de fluage: ‘la loi
d’Andrade pour le fluage primaire’ et ‘la loi de Kan pour le fluage secondaire’ (Lemaitre et

al., 2009). Une breve description de ces deuxdsiis

v" Fluage Primaire :

Pour une température comprise entre 480°C et 70GfQéformation de fluage

primaire est calculée avec I'équation (36). Danstec&quation, &; (t,0) désigne la

déformation de fluage atteinte sous la contraicttMPa) au bout du temp#(h), a la

températurel (°C). Les coefficient§,, C,, n,, sont des fonctions de la températlre Le
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temps de fin de fluage primaitg, est donné par I'équation (37) avec les coefficiddt et

N, qui sont des fonctions de la température T.

& (t,0)=C A% ™ (36)

tp(0) =C; o™ (37)
La déformation en fin de fluage primaigg, (o) est calculée avec la formule suivante :

Ep(0) =C 0, " (38)
v' Fluage Secondaire :

Lorsque la température est supérieure ou égal® a@et inférieure ou égale a 700°C
et que le temps de fluage est supérieur, ala déformation de fluage, est donnée par
I'équation (39). Dans cette formule; désigne la déformation de fluage atteinte sous la

contrainte o (MPa) au bout du temp(h) a la températurd (°C). Les coefficients C et n

sont les parametres de la loi de puissance de N@EQ. 40). Cette formule est applicable

pourt<t. out, estle temps de fin de fluage secondaire.
£ =&q +CLO" [t —t,) (39)

La vitesse de déformatiod, est calculée avec la formule (40). Dans cette fibeme, (h™)
désigne la vitesse de déformation en fluage sea@nddteinte sous la contrainte(MPa) a
la températurel (°C). Cette formule est applicable pogy > £, . De plus, il faut vérifier que

les conditions de contrainte (MPa) et de tempss@m} inférieures aux conditions minimales

de fin de fluage secondaire qui sont données ectitonde la température.
& =Clo" (40)

Pour les aciers 316L(N), la valeur de chaque patrange ces deux lois (C'ny', 'Cy,
'C', 'n', 'G' et 'ny") est identifiée et fournie a I'aide du code dastauction ‘RCC-MR : Régles
de Conception et de Construction des Matériels kigoas des Installations Nucléaires’

(Association francaise pour les regles de concep#007).
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Dans cette étude, nous ne pouvons pas utiliseewnnique de parametres, parce que
les aciers étudiés (tbles SR et SP) ont des coemperits de fluage un peu différents. Les
valeurs de ces parametres sont donc modifiées. Blmases partis d’'un jeu qui est valable
pour un ‘acier 316L(N) moyen’ et nous sommes agrigéun jeu qui est spécifique a chaque
tble pour différentes températures. Le Tableau #echpitule les valeurs des coefficients de

ces lois de fluage.

RCCMR 316
Coefficients des G G, ny Cs Nns C n
lois fluage (Pa™ - s7¢2) (Pa™"s - 5) (Pa™™-s™1)
600° C SR 6,23E-40 0,48 4,13 1,53E+84 -9,35 5,01E-84 8,99
600° C _SP 1,25E-39 0,49 4,05 1,03E+88 -9,86 5,01E-84 8,99
650° C _SP 4,21E-41 0,53 4,29 3,48E+70 -7,93 2,25E-74 8,01
700° C_SR 9,35E-44 0,65 4,69 4,81E+95 -11,33 3,84E-77 8,62

Tableau 4. 1 : Valeurs des coefficients des loiludge pour différentes toles (SR ou SP) et
températures.

Ensuite ces valeurs sont introduites dans les lsafrar éléments finis. Pour ce faire,
nous utilisons un maillage de forme rectanguldtigure 4. 6) et nous nous intéressons plus
particulierement a la réponse d’'un élément de laioceaausténitique qui a été modeélisé pour
des températures comprises entre 600°C et 700°G. dakuls axisymétriques ont été
effectués en imposant différentes contraintesatgitm sur les lignes A, et AsA,4 (Figure 4.

6). Pour éviter les mouvements de corps rigide digdacements des nceuds &t A, sont
bloqués selon R et suivant Z pour le nceud l&es courbes analytiques et nhumériques de
fluage sont maintenant comparées afin de validenteiveaux parametres de lois de fluage.
La Figure 4. 7 présente un exemple de courbesudgdlexpérimentale et analytique pour un
essai de fluage lancé a 600°C et 220MPa.
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Figure 4. 6 : Conditions aux limites et chargemeniosés .

8 .................. { !
/
—~ "
o\o 7 44+ttt / //
< ///
§ 6 //
s s Pzl
on
g il
5 4 /
: |
-ED 3 |+t /’/ IS N N S A G : N N N -
m o, ~ — Creep test - 4044 - 600°C - 220MPa - SR. |
Ny dEn | | | | — Analytical.
0 1 N
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Creep time (h)

Figure 4. 7 : Acier 316L(N) Tole SR, Courbes dafla expérimentale, analytique et
numerique pour un essai de fluage lancé a 60022@XIPa.
En vue des calculs par éléments finis, le modélecataportement de la matrice
austénitique est de type ‘Mécanique’ ‘Non linéaitElastique’ ‘Fluage’ ‘RCCMR_316’
(Modéle de fluage pour I'acier 316-SS) ‘Q4RI’. [pmgametres a introduire sont :

v o 'CYL 'y, 'CYL 'CL 'Y, ‘G et 'y (voir Tableau 4. 1),

v' des données sur le ‘coefficient de Poissbet le ‘module d'Young E’ de la
matrice austénitique sont largement disponible®.. Auzoux, 2004), (Steel
Construction Institute, 2006), (Matweb, 2007) eeftt, 2009).

v la contrainte de référence 'SMAX' (égale au modiNeung foisL0®).
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Dans notre étudey”, ‘E’ et 'SMAX' sont obtenus a I'aide du code dmstruction RCC - MR
(Association francaise pour les regles de concepti®007) avec: 0 =0,3et
E=201660-84,8T (E est exprimé en GPa dten °C et valable pou0<T(°C) <700)
(voir Tableau 4. 2)'.

T C) 500 550 600 650 700
E(GPa) 159 155 151 149 142

Tableau 4. 2 : Module d’Young de la matrice ausigné pour différentes températures.

45.2. Lois de comportement du carbure

Des calculs ab-initio ont été menés pour étudisr deuctures électroniques et la
stabilité de carbures multi-composants /(&) (Xiao et al., 2008). Ensuite, les propriétés
meécaniques, électroniques, magnétique, thermodyneet optique de différents carbures
de chrome (GC, CrC,, CrCs, CriCs, etc.) ont été déterminées en utilisant les caldul
premier principe sur la théorie fonctionnelle delémsité (DFT) par (Li et al., 2011), (Han et
al., 2012) et (Liu et al., 2015). Le Tableau 4é8apitule les résultats des calculs du ‘module
d’Young E’, du ‘coefficient de Poissosi, ainsi que du ‘module de Cisaillement G’ pour le
carbure MsCs obtenus par ces auteurs. Une valeur moyenne deacasiétres a été prise en

compte dans notre calcul par éléments finis.

Référence E ) G
(Li etal., 2011) 372,3 0,28 145.4
(Han et al., 2012) 3484 0,31 1334
(Liu et al., 2015) 3152 0,34 126,9
Moyenne 350 0,30 135

Tableau 4. 3 : Valeurs calculées par DFT du modiMeung (E, en GPa), du coefficient de

Poissony) et du module de Cisaillement (G, en GPa) pocatbure MsCs.

Une inclusion isolée a bord circulaire ayant unpmap de forme de 2 et parallele a
'axe de traction a été simulée avec un raffinentmimaillage RAF3. Différents modules
d’Young de linclusion ont été considérés. Le Tabled. 4 donne la contrainte normale
maximale obtenue a l'interface matrice/inclusionupdlifférentes valeurs de modules

d’Young de l'inclusion. (Plus de détails sur ledcaés sont donnés dans le paragraphe
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suivant). Les résultats montrent que cette corteame dépend quasiment pas du module
d’Young de l'inclusion. De ce fait, nous utilisoea général la valeur moyenne des modules
d’Young fournies dans le Tableau 4. 3 dans nosutsajzar éléments finis. Nos résultats sont
en accord avec ceux de (Lee, 1999), il y a un effgtigeable deikusion

E,uuon (GP2) 50 175 350 525 700
o, max (MPa) 356,59 366,48 366,59 366,63 367,05

Tableau 4. 4 : Résultats des calculs par élemamigsde la contrainte normale maximale au
voisinage de l'interface matrice/inclusion pourfé&iént module d’Young de l'inclusion.

Le modéle de comportement de l'inclusion choisi ‘®&¢canique’ ‘Non linéaire’
‘Elastique’ ‘Isotrope’. Par analogie avec la cargghie du carbure de Zr, nous serions dans le
domaine élastique pour les températures et lesatotds ou nous sommes (Frost and Ashby,
1982). Les paramétres a introduire sont : le modiNeung E =3505Pa; le coefficient de

poissorv = 030.

4.6. Conditions du calcul

Les tests effectués correspondent a la simulagid@chelle microscopique, d’'un essai
de fluage en traction (a 600°C, 220MPa) d'un a8l L(N) comportant un précipité isolé de
forme cylindre ellipsoidal ayant un rapport de ferae 2 (voir Figure 4. 8) pour les calculs

décrits ci-dessous.

Des calculs ont été faits en axisymétrique en irapbsine contrainte de traction de
220 MPa sur les faces inférieure et supérieure dillage. Pour conserver la symétrie du
probleme nous imposons que les déplacements s dla symétrie (OZ) sont nuls dans la
direction R et les déplacements sont bloqués dad#éction Z sur 'axe de symétrie (OR).
Dans les calculs, la contrainte nominale est ol@#emuimposant la méme mise en charge que
dans les expériences au bout de 54s. La vitesiserdise en charge est de 3MPal/s. Les pas de
temps sont ajustés en fonction de la difficultécdavergence. Le premier pas de temps est

fait normalement puis le pas est agrandi ou dimsui¢ant la difficulté de convergence.
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Austenitic Matrix

| Austenitic Matrix

M23Cs carbide along grain boundary A T

M:23Cs carbide along grain boundary

Figure 4. 8 : Maillage du précipité et de la matneétallique.

Par rapport a l'inclusion, nous avons utilisé uaillage pour la matrice dont les
dimensions dans les directions R et Z correspondergu pres a six fois la largeur et a la
longueur du précipité afin de limiter les effetshaed et ainsi obtenir un champ de contrainte

le plus uniforme possible loin de l'inclusion.
4.7. Sensibilité des résultats au raffinement de maillagy

L'objectif de ce paragraphe est de déterminer imes$e de maillage suffisante pour
obtenir des résultats précis et ce, pour un coldattmil qui reste raisonnable. Pour ce faire

nous avons effectué plusieurs calculs avec 4 nyalale plus en plus fins (voir Tableau 4. 5).

Pour étudier la convergence des calculs nous asffexstués quatre tests différents en
raffinant le maillage d'un facteur deux dans chagliection de I'espace. Le nombre
d’éléments du domaine est alors multiplié approxiveanent par un facteur quatre et le
nombre de segments situés sur I'interface matniéeifpité par deux. Les caractéristiques des

différents calculs sont présentées dans le Talle&ui-dessous :
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Raffinement Nombre  Nombre Nombre de Temps de Rapport des

de maillage de d’éléments segmentssurla  calcul temps de calcul
nceuds ligne *CPU (RAFi/RAF1)
1 (RAF1) 9397 9240 25 30 minutes 1
2 (RAF2) 37273 36960 49 1h45 3,5
3(RAF3) 148465 147840 97 7h 14
4 (RAF4) 592609 591360 193 38h45 77,5

Tableau 4. 5 : Caractéristique des calculs poférdits maillages

*calcul effectué sur un processeur 20 coeurs k@eh E5-2680 cadencé a 2.8 GHz

Pour tous les calculs le nombre de pas de tempesés est le méme. Globalement
nous observons gqu’un raffinement d’un facteur 2iihd un temps de calcul quatre fois plus
long. Le nombre d’éléments est lui aussi multiglegq quatre. Pour le maillage le plus fin
(RAF4), nous observons toutefois une augmentaties temps de calculs (5.5 fois plus
important que pour le maillage RAF3). Cette difféxe pourrait étre lié a I'occupation
mémoire du code de calcul Cast3M, qui pour ce agel comportant prés de 600.000

eléments, devient tres importante.

La Figure 4. 9 présente I'évolution de la défoioratvraie (déformations de Green-
Lagrange) au cours du temps d'un élément de laiceasrusténitique loin de l'interface
matrice/inclusion. Cette courbe correspond bieple ©btenue d’un rectangle qui représente
seulement la matrice austénitique. Un élément ohellision au voisinage de l'interface
matrice/inclusion a été étudié (voir croix rougesida Figure 4. 9). La déformation de cet

élément est quasiment constante et proche de Qj2%uas du fluage.

Les figures suivantes présentent les iso-valeurslthmp de contrainte de traction
(direction Z) dans le repere global a différentstants. Pour les différents temps de calculs
(maillage RAF3) correspondant respectivement awtdeéb calcul (soit 1h Figure 4. 10), a la
fin de la phase primaire (soit 250 h Figure 4. &ll)stade secondaire 2000 h (Figure 4. 12 ) et
au temps de calcul final 4167 h (Figure 4. 13),sn0lbiservons bien que loin de I'inclusion, le

champ de contrainte selon Z est pratiquement constaégal a 220 MPa.
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— Austenitic matrix.

— Inclusion.

LI I O O B B A

t~2000h
£~ 4,6%

True strain (%)
(9,

w
TT T T T T T T T T T T T 11T

€~ 250h
; EX 1,3% 8inclusionz()’z(%)

T T

t=4167h

Ematrix = Ss

7%

T T T s M S I T T T Y S S 1 Y N

t~1h O 500 1000 1500 2000 2500
€~ 0,01% Creep time (h)

3000

3500

4000

4500

Figure 4. 9. Courbes de fluage calculées sur umeféfini de la matrice situé loin de
I'inclusion et sur un élément fini de I'inclusioadalisé a son extrémité supérieure.
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Figure 4. 10 : Temps de fluage 1h - Contrainter@etionczz dans le repére global.
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Figure 4. 11 : Temps de fluage 250 h - Contraietéractionszz dans le repere global.

SMZ7Z
< 6.61E+08
%=1 JE6E+0T

.43E+08
.06E+08
.69E+08
.32E+08
.96E+08
.59E+08
.22E+08
.85E+08
.48E+08
.11E+08
.75E+08
.38E+08
.01E+08
.64E+08
L27E+08
.03E+07
.34E+07
.66E+07
-2 .03E+07
-5.71E+07

RO R R NN WW WS s oy oy

Figure 4. 12 : Temps de fluage 2000 h - Contradetéractionczz dans le repere global.
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Figure 4. 13 : Temps de fluage 4167 h - Contradetéractionczz dans le repere global.

Nous étudions ici les différentes contraintes auisimage de [linterface
matrice/inclusion a bord circulaire pour un angbengris entre 0° et 90° dans le repére local
(voir Figure 4. 14).

ARy s
S
W AL TR
g s

i M23Cs carbide along grain boundary

Figure 4. 14 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion a bord
circulaire pour un angle compris entre 0° et 90tsda repére local.
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L’évolution spatiale des contraintes normales ptas différents raffinements de
maillage sont présentées sur la Figure 4. 15 pimgtusion et la Figure 4. 16 pour la matrice
en fonction de I'angle en degrés. Elles sont défiians le repere local du joint de grain (voir
Figure A. 4. 2en Annexe 4. 2) au voisinage de l'interface matriaglision pour le temps
physique final de 1.5.1Gecondes (~4000h) correspondant & une déformeéisoaplastique
de 8,7% .

Nous observons, comme attendu, que les écanpdugsmportants se situent entre 0 et
30° la ou les contraintes normales sont les plgoitantes. Nous remarquons par ailleurs que
pour les raffinements RAF3 et RAF4, les différenobservées entre les deux calculs sont
tres faibles. Les résultats obtenus pour les agtreBaintes sont présentés sur la Figure 4. 17
a la Figure 4. 19 et sont données pour la matiiaice a) et I'inclusion (indice b) afin de
vérifier la bonne convergence du champ de contamt voisinage de la matrice et du
précipité. La encore nous observons que les résutdenus pour les raffinements RAF3 et

RAF4 sont trés voisins.
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Figure 4. 15 : Contrainte normale pour I'inclusitems le repére local (a) tracé selon I'angle
et (b) zoom entre 0 et 30°.
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Figure 4. 16 : Contrainte normale pour la matriaesdle repére local (a) tracé selon I'angle et
(b) zoom entre 0° et 30°.

Les figures qui suivent présentent I'évolutiontsgda des différentes contraintes en
fonction de I'angle au voisinage de linterface ne&/inclusion pour le temps physique final
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de 1.5.10 secondes (~4000h) correspondant & une déformasoo-plastique de 8,7%. Elles
sont définies dans le repere local du joint dergfadir Annexe 4. 2).

En prenant pour référence le maillage le plus(RAF4), nous observons que les
résultats sont satisfaisants pour toutes les datdga calculées avec le raffinement de
maillage RAF3 car elles sont tres proches destedsubbtenus pour le maillage le plus fin,
RAF4.

La contrainte de cisaillement (Figure 4. 18) démgepere locale est continue a
I'interface matrice/inclusion. Sa valeur maximakt proche de 160 MPa pour un angle de
'ordre de 55°. Les deux autres champs de conésirftangentielle et circonférentielle)

présentent des discontinuités relativement imptetartinterface matrice/inclusion.

Pour la contrainte tangentielle dans la matridgguife 4. 17b), nous observons que
partant d’'une valeur proche de 200 MPa, elle augengrisqu’a 350 MPa pour un angle de
20° et diminue progressivement pour devenir négativproche de -100 MPa pour un angle
de 90°. Pour l'inclusion (Figure 4. 17a), la coirtta tangentielle part d’'une valeur de l'ordre
de -160 MPa, augmente progressivement pour ateeumdplateau proche de 180 MPa pour
un angle compris entre 40 et 70 degrés puis augnéenbuveau pour atteindre une valeur de

I'ordre de 350 MPa pour un angle de 90°.

Pour l'inclusion (Figure 4. 19 a) la contraintecoinférentielle part d’'une valeur de
I'ordre de -160 MPa pour 0° et augmente jusqu'adizur de 30 MPa pour un angle de 30°
puis diminue de maniére monotone jusqu’a la vatkurl50 MPa correspondant a un angle
de 80°. Pour la matrice (Figure 4. 19 b) nous olmwser (comme pour la contrainte
tangentielle) que partant d’'une valeur proche de B®Pa pour 0°, la contrainte augmente
jusqu’a 350 MPa pour un angle de 20° et diminugy@ssivement pour devenir négative et

proche de -100 MPa pour un angle de 90°.

Remarque : Les conditions de continuité des caontaisont bien respectées a l'interface
dans notre cas ou il y a adhérence parfaite eagr@léux milieux. En effet les contraintes

normales et de cisaillement, exprimé dans le refmgal, sont quasiment égales dans la
matrice et dans l'inclusion en tout point de l'ifiéee, lorsque ces contraintes sont calculées

soit dans I'élément fini situé c6té matrice soinsldélément fini situé coté inclusion (voir
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Figure 4. 15, Figure 4. 16 et Figure 4. 18). Ceseolmations sont valides pour les raffinements
RAF3 et RAF4.
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Figure 4. 17 : Contrainte tangentielle tt dansfeere local.
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Pour quantifier de maniére plus précise les difiées obtenues pour les différents
maillages utilisés, nous nous sommes plus pardi@iient intéressés aux évolutions spatiales
des contraintes normales a l'interface matricedision. En effet nous avons fait I'hypothése
que la décohésion entre les deux milieux dépemaaitipalement de la contrainte normale

qui est continue a l'interface entre les deux domsitant qu’ils restent en contact.

Les figures qui suivent présentent, pour le terpal, les évolutions des erreurs
relatives associées a la contrainte normale etrdé&tées pour la matrice et l'inclusion de la

maniére suivante (pour les 3 maillages les plussjeos) :

E(%) — [(ann) RAFi _ (Unn) RAF4] x100
(g, nn)RAF4

(41)

Aveci=1, 2, 3.

L’erreur relative est calculée par rapport auxitdss obtenus avec le maillage le plus
fin qui est pris comme solution de référence paupmbleme. Les calculs sont faits pour les

nceuds de linterface matrice/inclusion, communsua tes maillages.

La démarche adoptée est la suivante et a étégmogee dans Cast3M en langage
Gibiane. Dans un premier temps nous cherchons lesigléments de la matrice (et de
I'inclusion) qui ont une face commune avec la ligegparant les deux milieux. Nous
réduisons dans un premier temps le champ tensauel seuls éléments ayant une face
commune avec la ligne. Puis partant du premier n@tiee a un angle de 0°), nous balayons
les différents segments de la ligne orientée dasshs trigonométrique. Pour chaque élément
touchant cette ligne nous déterminons dans un pretamps le repere local constitué du
vecteur tangent normalisé liant les deux nceudedment considéré de composaniget} et
du vecteur normal associé de composantg )t Nous déterminons alors le tenseur des

contraintes dans le repere local en utilisant Fafgur RTENS de Cast3M (voir Annexe 4. 3).

Finalement aprés avoir extrait, la composante atendu champ de contraintes
déterminé aux points de Gauss dans le repere libedt transformé en Champoint (champ
associé aux nceuds du maillage), puis réduit aus seauds de l'interface matrice/inclusion
pour finalement étre tracé en fonction de I'abscisgrviligne ou de I'angle dans notre cas.

Plus d’informations et un exemple de jeu de donséasdonnés dans ’Annexe 4. 3.
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Les figures qui suivent présentent les erreurativels de la contrainte normale
obtenues pour différents maillages et déterminé&esrapport a la solution de référence

(maillage le plus fin).

Nous observons bien pour tous les points queelerdiminue d’autant plus que le
maillage est fin. Pour le maillage RAF3 I'erreut tijours inférieure a 1% pour l'inclusion
(Figure 4. 20) et pour la matrice (Figure 4. 21¢epté pour un angle proche de 70° pour
lequel nous observons que l'erreur est maximale pmus les calculs, que I'on se place du
c6té de la matrice ou bien de l'inclusion. Ce pmaape s’explique facilement en remarquant
gue pour un angle proche de 70°, la contrainte amrmhange de signe et passe par une
valeur proche de zéro ce qui maximise I'erreurtiedadans cette zone (le dénominateur de
I'équation (41) tendant vers zéro). Il est possithléviter ce probleme, en remplacant au
dénominateur de I'équation (41), la valeur de lat@inte normale en chaque nceud de

I'interface (0,,)raea  Par la valeur absolue du maximum des contraintesmales
maﬁ(ann)RAF4| pour un maillage le plus fin. Dans ce cas, nousnesurons plus l'erreur

relative en chaque point de l'interface mais umewernormalisée par rapport a la contrainte

normale maximale. Ces résultats sont présentésl'damexe 4. 4.

En conclusion de cette étude, nous observons onaebconvergence des calculs.
L’erreur commise par le maillage RAF3 (<1%) parpap au maillage le plus fin est
relativement faible. Les temps de calculs restaistonnables dans ce cas. Par la suite, les
maillages utilisés auront une densité proche de ceillisée dans le maillage RAF3, ce qui

présente un bon compromis entre précision et tefagslcul.
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Figure 4. 20 : Erreur relative en pourcent de leti@onte normale coté Inclusion

(a) angle entre 0° et 90° et (b) zoom entre 00&t 4
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4.8. Effet de I'hétérogénéité de la microstructure surés concentrations de

contraintes

Différents calculs ont été effectués pour détermies effets de I'hétérogénéité de la
microstructure sur le champ de contrainte normalé¢inkerface matrice/inclusion. lls
correspondent a I'essai de fluage en traction 8®@d 220MPa d’un acier 316 L(N) tble SR
contenant un ou plusieurs précipités de forme dydirellipsoidal (ou penny shape). Le temps
physique final de calcul est de 4167h et correspinthe déformation visco-plastique de
8,7%. Dans le paragraphe concernant l'identificatie précipités, I'inclusion intergranulaire
étudiée principalement est le carburgsG4. Nous étudions ici essentiellement la contrainte
normale au voisinage de l'interface matrice/inauasa bord circulaire pour un angle compris

entre 0° et 90° dans le repére local (Figure 4. 14)
4.8.1. Influence des différents rapports de forme pour urprécipite isolé

D’apres I'étude effectuée dans le chapitre 2, lésipités isolés de carbure,¥s ont
différents rapports de forme variant de 1 a enviih Les calculs qui suivent sont
axisymétriques Pour les précipités de formeylindre ellipsoidal (Figure 4. 22 a), le
maillage de l'inclusion est parallele a la conttaiappliquée (Figure 4. 8). Pour les précipités
de formepenny-shape(Figure 4. 22 b), le maillage de I'inclusion esfrpendiculaire a la

direction de traction (Figure 4. 23).

c<a
(a) Cylindre ellipsoidal (b) Penny shape

c>a

Figure 4. 22 : Précipités de forme (a) cylindrgsthidal et (b) penny-shape.
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La Figure 4. 24 présente la contrainte normale aisinage de linterface
matrice/inclusioncylindre ellipsoidal. Pour un précipité de forme circulaire, la comttai

normale atteint 327MPa.

Lorsque le rapport de forme du précipité augmeet® é& 19, la contrainte normale
devient de plus en plus élevée (Tableau 4. 6).dbs®rvations microstructurales montrent
souvent des précipités coalescés les uns a cot@uess qui sont paralleles a I'axe de
traction. Pour représenter trois précipités voisityant un rapport de forme 6 avec un
espacement d’'un deuxiéme de la longueur du précipdus considérons dans les calculs un
précipité unigue ayant un rapport de forme de ES. lésultats de la simulation montrent que

sa contrainte normale maximale est de I'ordre d&2\VB2a.

Le facteur de proportionnalité portant sur la caimtie normale maximale, entre un
précipité isolé circulaire et celui ayant un rapgpide forme de 19, est proche de deux. Les
courbes de contrainte normale le long de l'intefaratrice/inclusion tracées pour des angles
compris entre 0° et 90° montrent que la contraim@nale maximale est observée entre 10° et
20°. Cela montre que les cavités peuvent s’indiems ces zones de l'interface. D’'apres les
observations expérimentales issues des images MEB-fFigure 2. 19), la rupture des
interfaces des particules est favorisée lorsqu@résipités sont alignés selon la direction du
chargement. La localisation de cavitation est corde par ces résultats de calculs. Les
résultats de simulation obtenus sont en accord esex de la littérature (Lee, 1999) qui a
montré que plus le précipité est allongé plus laceatration de contrainte a l'interface

matrice/precipité est élevée.

La Figure 4. 25 montre la contrainte normale ausimaige de [linterface
matrice/inclusiorpenny-shape D’apres les observations microstructurales, seslsapports
de forme du précipité de 2 a 6 sont a considérarcantrainte normale atteint une valeur
positive d’environ 350MPa autour de 0° pour lesédénts rapports de forme. Par ailleurs,
une valeur négative de la contrainte normale estmie pour angle proche de 80°. Elle
atteint une valeur de -184MPa pour un rapport dedéode 6 et -145MPa pour un rapport de
forme de 2. Nous avons donc une forte compressidexérémité du précipité a bord
circulaire. Ces résultats correspondent bien ausgemations microstructurales : peu de

précipités perpendiculaires a la direction de lt@inte appliquée sont endommagés.
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Figure 4. 23 : Maillage d’un précipité isolé, avetrapport de forme de 3, perpendiculaire &
I'axe de traction.
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Figure 4. 24 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion a bord
circulaire pour un angle compris entre 0° et 90&¢hité isolé paralléle a I'axe de traction),
calculs axisymétriques a 650°C, 220MPa pour unerdeftion vraie de 8,7%.

Rapport de forme o, maximale Angle
(MPa) )
1 327 11-12
2 383 12-14
3 424 13-14
4 458 13-16
5 487 16
6 511 16 -17
9 560 17
19 642 19

Tableau 4. 6 : Résultats des calculs de contramt@ale au voisinage de l'interface
matrice/inclusion pour un précipité isolé parallgle contrainte appliquée, calculs
axisymeétriques a 650°C, 220MPa pour une déformatiaie de 8,7%.
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Figure 4. 25 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion a bord
circulaire pour un angle compris entre 0° et 90&¢Rité isolé perpendiculaire a la contrainte
appliguée), calculs axisymétriques a 650°C, 220kkta une déformation vraie de 8,7%.

4.8.2. Effet de 'espacement entre précipités

Au vu des images observées expérimentalement, pousions penser que le fait
d’avoir des précipités voisins pourrait influencBapparition de cavités. Nous nous
intéressons plus particulierement a l'espacemertte epes précipités. Trois précipités
identiques disposés parallelement a 'axe de taati ayant un rapport de forme de 3 sont
étudiés pour différents espacements (6L, 2L/3, L/8,et L/12) (Figure 4. 26). Le parametre
‘L’ correspond a la longueur du précipité. L’étude la contrainte normale au voisinage de

l'interface matrice/inclusion s’applique au préoipcentral qui est le plus sollicité.

Comme nous pouvons le voir sur la Figure 4. 2¢olatrainte normale d’un précipité
isolé le long de l'interface est semblable a cetlekulées avec trois précipités voisins si
'espacement entre eux vaut 6L, 2L/3 et L/3. Cepahdplus I'espacement devient petit plus
la contrainte normale maximale devient importafteur un espacement entre précipités de
L/12, la contrainte normale maximale calculée s’éla 780MPa pour un angle de 7°. Cette
valeur est a peu prés deux fois plus grande que dein précipité isolé de méme rapport de
forme (424MPa) ou des précipités plus éloignés @E5MPa). Dans ces dernieres
configurations, la fracture des interfaces ser@itlisée autour de I'extrémité du précipité
avec un bord circulaire. Les calculs confirmenbgervation conditionnelle sur l'effet des
précipités voisins.
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L = longueur du précipité

L L L
3 6 12

Figure 4. 26 : Différents espacements entre tnasipités identiques voisins ayant un rapport
de forme de 3, maillages axisymétriques a 650°CGMEa pour une déformation vraie de
8,7%.

800

I T
——Isolated carbide.

3 carbides, spacing 6L.

3 carbides, spacing 2L/3.
-+3 carbides, spacing L/3.
-=-3 carbides, spacing L/6.
-3 carbides, spacing L/12.

700 7 V
600
500
400

300

6, (MPa)

200

100 -\.\H

0 o 20 30 40 50 60 7%0
-100 | —"000¢

-200 }
Angle (°)

Figure 4. 27 : Contrainte normale au voisinag€idtetface matrice/inclusion a bord
circulaire pour un angle compris entre 0° et 9@fculs axisymétriques a 650°C, 220MPa
pour une déformation vraie de 8,7%.

4.8.3. Influence du nombre de précipités voisins

Apres avoir étudié I'influence de I'espacement ertpis précipités sur la contrainte
normale a l'interface, nous cherchons a savoimsaggmentant le nombre de précipités les

résultats obtenus sont tres différents. Pour se fadus considérons trois ou cing précipités
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identiques voisins paralleles a l'axe de tractigmrsa un rapport de forme de 3 avec un
espacement de L/6 (Figure 4. 28). Nous observomsIgwcontrainte normale le long de

l'interface matrice/inclusion du précipité centedt identique quel que soit le nombre de
précipités voisins (Figure 4. 29). La méme remanugut étre faite dans le cas de simulations
comportant trois et cing précipités identiques msisayant pour un rapport de forme de 6 et
un espacement de L/12. Dans le chapitre suivants me prendrons en compte que trois

précipités voisins allongés.

Figure 4. 28 : Espacement entre trois et cing pi&d voisins ayant un rapport de forme de 3,
maillages axisymétriques a 650°C, 220MPa pour éfierchation vraie de 8,7%.
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Figure 4. 29 : Contrainte normale au voisinag€idtetface matrice/inclusion a bord
circulaire pour un angle compris entre 0° et 9@fculs axisymétriques a 650°C, 220MPa
pour une déformation vraie de 8,7%.

4.8.4. Influence de I'extrémité des précipités
L’'image prise au microscope électronique en trassiomn (Figure 4. 30) montre que

'extrémité de certains précipités est pointue. lpedcipités isolés paralléles a I'axe de

traction sont étudiés lors de calculs axisymétisgpeur des angles de 30°, 45°, 60° et 90°
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situés a I'extrémité du précipité. Pour les diffésecalculs, le rapport de forme du précipité
est choisi et égal a 2. La contrainte normale lgglae l'interface matrice/inclusion du
précipité comprenant une extrémité pointue d'ar8f)é a 90° est comparée avec celle du

précipité a bord circulaire.

La Figure 4. 31 montre I'évolution spatiale de lantrainte normale le long de
l'interface matrice/précipité en fonction de l'alsse curviligne. La localisation de la
contrainte normale maximale sur l'interface poufédents angles a I'extrémité du précipité
est présentée sur la Figure 4. 32. La positionadeohtrainte normale maximale dépend de
'angle a I'extrémité du précipité (voir Figure 32). Le maximum est obtenu sur la pointe de
l'inclusion pour des angles de 30° et 45° (surd@'ae symétrie) et pour le point le plus
éloigné de I'axe de symétrie pour des angles dee6@0°. Dans le futur, afin de confirmer
ces résultats, une étude plus approfondie de l@atian par des observations au MET est

nécessaire.

Lorsque l'extrémité du précipité est pointue (3Q°4&°), la contrainte normale
maximale atteint 546MPa pour un angle de 30°. Rlmsr angles plus élevés, la contrainte
normale maximale devient plus forte (698MPa pourangle de 90°). Cette valeur est deux
fois plus grande que celle obtenue pour un préceivord circulaire. Selon I'angle formé a la
pointe du précipité, la contrainte normale maxingedat varier d'un facteur 2.

La croissance de précipité sur les 2 cotés du joint de grains

Extrémités de précipités en pointe

-

(b)
Figure 4. 30 : (a) Image MET, 316L(N), téle SR, 850130MPa, 7262 h. S. Doriot; L.
Huang; M. Sauzay & Y. Cui. (b) Maillage d’'un préitép(angle de 45°).
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Figure 4. 31 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion - influence de
la forme des précipités, calculs axisymétriqueS5@ 6, 220MPa pour une déformation vraie
de 8,7%.
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Figure 4. 32 : Localisation de la contrainte noemalximale pour différents angles a
I'extrémité du précipité.

4.8.5. Effet de la géométrie de précipités (axisymétriquet déformations planes)

La Figure 4. 30 montre gu'il existe deux types da@ssance de précipités le long du
joint de grains (Senior et al., 1986), (Wahab anal K2005) et (Priester, 2006):

— Les précipités croissent des deux c6tés du joimgrdims (ce sont des précipités

incohérents qui ont toutes leurs interfaces incatés),
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— Les précipités croissent d’'un seul c6té du joingdEn (ce sont des précipités
partiellement cohérents qui présentent certainesfates cohérentes ou semi-

cohérentes et d’autres incohérentes (voir FiguB3).

Le précipité isolé paralléle a I'axe de traction e®délisé eraxisymétriquepour un demi-
angle en pointe de précipité de 60° (voir Figure33. a). Le calcul a aussi été fait en
déformations planepour l'inclusion (Figure 4. 34. b) et en considdéraeulement la moitié

du précipité (Figure 4. 34. c)

l L
Axisymmetry Plswe sbrsi Plane strain
Austenitic matrix Austenitic matrix .. .
Austenitic matrix
Incoherent interface Incoherent interface
?1\/ ‘\?/T\? A <— Coherent intgrface
Incltllsion Inclusion Incldsion

® = Maximum o,,
(@) (b) (c)

Figure 4. 33 : Localisation de la contrainte noemaklximale pour un demi-angle en pointe
de précipité de 60° en supposant que le calcul(e3tAxisymétrie (croissance des deux
cotés), (b) en déformations planes et (c) poumnghteade 60° en déformations planes
(croissance d’un seul cété du joint) .

La Figure 4. 34 présente une comparaison entredetsaintes normales calculées le
long de l'interface matrice/inclusion et tracéesfemction de I'abscisse curviligne pour les
trois types de géométrie présentées plus haut. lbesrvons que la contrainte normale
maximale a l'interface du précipité en déformatiptenes (courbe verte) est plus de 1,5 fois
plus faible que celle calculée pour un précipitisymétrique (courbe bleu) ou elle atteint une
valeur proche de 500 MPa. Dans ce cas, la locaiisdes contraintes normales maximales se
situe au point le plus éloigné de 'axe de symgti@roximité de la position ou l'interface

devient paralléle a I'axe OZ.

Dans le cas de figure ou seule la moitié du précipst représentée (courbe violette),
la contrainte normale maximale est bien plus élg/&® MPa) et se situe a la pointe de
I'inclusion. Nous remarquons, comme I'on pouvay attendre, que lorsque I'on s’éloigne de

la pointe de l'inclusion (la ou la concentration dentrainte est la plus importante), les
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contraintes normales obtenues pour les calculgtrrdation plane avec la demi inclusion et

l'inclusion entiére sont trés proches.

900
800 —60°, axisymmetry, whole inclusion.
\ —60°, plane strain, whole inclusion.
700 \ —60°, plane strain, 1/2 inclusion. ]
600
’C? 00 \
5
S /
= /
© 300 Ng© /
200 ==
100
0
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2

Along the matrix/precipitate interface (um)

Figure 4. 34 : Contrainte normale au voisinag€ideetace matrice/inclusion, calculs a
650°C, 220MPa pour une déformation vraie de 8,7%.
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Résumeé

La taille, le rapport de forme et l'orientation papport a la direction de la contrainte
appliguée des précipités de carburg;® observés ont été déterminées par observation au
MEB-FEG et traitement d'images. Les propriétés miécees de ces carbures sont données
dans la littérature. Le comportement en fluage alenhtrice austénitique est modélisé en
utilisant la loi d’Andrade pour la phase primaitdaeloi de Norton pour la phase stationnaire.
Les parametres sont ajustés a l'aide de nombreasdses expérimentales du laboratoire. Les
maillages représentant diverses configurationsadlbuces MsCs situés le long de joints de
grains noyés dans la matrice sont alors constauitaide du logiciel Cast3M. Différents
parameétres définissant les carbures sont pris mpteodans les calculs par éléments finis, tels
que le rapport de forme, I'espacement entre ldsuces et la géomeétrie des extrémités des
carbures. La contrainte normale le long de lirdeef de carbure MCs et de la matrice
austénitique est le premier paramétre d’intérétr mimuler la rupture. Considérant tous les
détails de la microstructure de précipité :

L’effet du précipité circulaire (facteur 1,5)
L’influence des différents rapports de forme ponpuécipité isolé (facteur 2)
L’influence de I'espacement entre précipités (facte9)

L’effet du nombre de précipités voisins

AN NEENEEN

L’influence de la géométrie de la pointe des priéeg(facteur 2)
v L'effet de la croissance de précipités ((facte).1,

Le cumul rudimentaire de tous ces effets d’origmirostructurale conduit a un facteur
d’amplification de la contrainte normale maximaltirterface de I'ordre de 17 par rapport a
la contrainte appliquée. La contrainte maximalenrade le long de l'interface peut donc
atteindre 3.75GPa, ce qui est prés de vingt fgi@seure a la contrainte appliquée. En tenant
compte des détails de la microstructure des casbums calculons des contraintes normales
a I'échelle de l'interface carbure/matrice qui sdatméme ordre de grandeur que les valeurs
calculées par des approches atomistiques. Dafmfete 5, nous cherchons a comprendre le

cumul rudimentaire de tous les effets d’originenostructurale.
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Chapitre 5. Estimation des champs de contraintes au
voisinage de linterface : influence de la températre et de

la contrainte de traction

ot b prelbmcdhe aue obacue Fgte e dffudive
a7 ay elle @ i ion doinior st
%’WM%/ 7879 - 1970,

’Zans ce chapitre, différents calculs présentés ont été effectués sous hypothese

d’axisymétrie pour diftérentes contraintes de traction et différentes températures. Une
comparaison des résultats numériques des chapitres 3, 4 et 5 a été effectuée avec les
observations expérimentales et les prédictions du modele d’Eshelby afin de mieux
comprendre I'endommagement intergranulaire de fluage.

%W%MW¢W

- n this chapter, different calculations were made assuming axisymmetry for
different tensile loads and temperatures. A comparison of the numerical results of Chapters
3, 4 and 5 were made with experimental observations and the predictions of the Eshelby
model to better understand intergranular creep damage.
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5.1. Introduction

Dans le chapitre 4 nous avons vu que I'on obtdeaitcontraintes normales les plus
élevées a linterface matrice/inclusion pour leécpités isolés de forme pointue (voir le
paragraphe 4.8.4). Par ailleurs I'étude de l'effet 'espacement entre précipités de type
cylindre ellipsoidal (cf. paragraphe 4.8.2) aligiséfon la direction du chargement a montré
gue la contrainte normale a I'interface augmengai@int plus, que les deux précipités voisins

sont proches.

L’objectif du chapitre est d’étudier l'influence de température et du chargement
axial sur la contrainte normale a l'interface djnécipité pointu situé a proximité d’'un autre

précipité de forme cylindrique ellipsoidal ayanewextrémité de forme circulaire.

Compte tenu des résultats précédents, nous avdesurgour cette étude une
géométrie de précipité pointu situé a proximiténdautre précipité de forme cylindrique
(Figure 5. 1). Nous nous s’intéressons plus pdidi@ment ici a une hétérogénéité de forme
pointue et d’angle au sommet égal a 45°, sépanréaneadistance L/12 (L étant la longueur
totale du précipité) d'un précipité cylindrique xfeemité arrondie (voir Figure 5. 1). Le
rapport de forme des deux inclusions vaut 2. Noossnattachons essentiellement ici a
déterminer l'influence du chargement axial appligiéde la température en simulant des
essais de fluage d’'un acier 316L(N) en axisymégriqu

Figure 5. 1 : Maillage global zoom au voisinagdadpointe du précipité étudié
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Dans tous les calculs présentés dans ce chapitig, gonserver la symétrie du
probléeme, nous imposons que les déplacementsastg tle symétrie (OZ) sont nuls dans la

direction R et les déplacements sont bloqués dadisdction Z sur I'axe de symétrie (OR).

Par rapport a l'inclusion, nous avons utilisé uniliage pour la matrice dont les
dimensions dans les directions R et Z corresposavaon six fois la largeur et a la longueur
du précipité afin de limiter les effets de bordagtsi obtenir un champ de contrainte dans la

matrice le plus uniforme possible loin de l'inclusi

5.2. Effet de la température et de la contrainte de tratton macroscopique

sur la contrainte normale a l'interface

Dans un premier temps, deux calculs correspondanmime au chapitre précédent, a
la simulation, a I'échelle microscopique, d’'un estafluage en traction (a 600°C, 220MPa)
d’un acier 316 L(N) ont été effectués.

5.2.1. Influence de la présence d’un précipité voisin

Le premier calcul comporte un précipité isolé damfe pointue ayant un rapport de
forme de 2. Le second calcul comporte la méme bgéareité de forme pointue et d’'angle au
sommet égal a 45° séparée par une distance L/T2pdécipité de forme cylindre ellipsoidal
(voir la Figure 4.1 du paragraphe précédent). ktadice inter précipités de L/12 a été retenue
car elle correspond au calcul du chapitre précégeunt lequel nous avons obtenu les valeurs
les plus importantes de la contrainte normale asinage de deux inclusions voisines. Le
choix d'un demi-angle au sommet de 45° est dictdgsarésultats expérimentaux du chapitre
2 (paragraphe 2.5.5) dans lequel nous avons vuegueavités se forment majoritairement a
I'extrémité des précipités ayant une pointe de(96f Figure 2.30).

La Figure 5. 2 présente le champ de contraintepour I'inclusion isolée au temps

final de calcul = 4167 heures. La contrainte maximale est obsesmgminte du précipité et

sa valeur est proche de 710 MPa.

Pour le calcul comportant deux précipités (Figur8)5nous constatons, comme dans
le chapitre précédent, que la contraimigest plus élevée que pour le cas d’'un précipit@&isol

Sa valeur est de I'ordre de 994 MPa ce qui cormas$oun accroissement de prés de 40 % de
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la contrainte maximale par rapport au cas du pitécipolé. La encore, la contrainte la plus
élevée est observée, comme attendu, au voisinalgepdinte de I'inclusion.
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Figure 5. 2 : Temps de fluage 4167 h — Inclusiointpe isolée, Contrainte de tractioy -
Calculs axisymétriqgues a 600°C, 220MPa.
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Figure 5. 3 : Temps de fluage 4167 h — Inclusiointpe + précipité voisin, Contrainte de
tractiono,, - Calculs axisymétriques a 600°C, 220MPa.

5.2.2. Evolution temporelle de la contrainte normale maxinale

La Figure 5. 4 et la Figure 5. 5 présentent ledutiams spatiales de la contrainte
normalecy, coté matrice, a différents instants, le long d&drface matrice/précipité. Nous

observons que, pour tous les temps de calcul,riraiate est toujours maximale a la pointe
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du précipité et diminue progressivement vers unkewaproche de 220-230 MPa, au

voisinage du point ou l'interface devient parallaltaxe OZ.

La contrainte normale devient alors rapidement ftidga puis augmente
progressivement (voir Figure 5. 4). Dans ce cafgiee il est fort probable que I'éventuelle
décohésion entre la matrice et I'inclusion appamBu voisinage de la pointe du précipité, la

ou la contrainte normale est positive et la pleyé&b.
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Figure 5. 4 : Evolution spatiale de la contraimemalec,, a I'interface, dans la matrice a
différents instants (en secondes), calculée le ttntjnterface matrice/précipité.
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Figure 5. 5 : Evolution spatiale de la contrainbemmalesnn a l'interface dans la matrice a
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Si nous nous intéressons maintenant a I'évolutompbrelle de la contrainte normale
maximale a linterface matrice/précipité (Figure &, nous remarquons qu’elle augmente
rapidement vers une valeur maximale de l'ordre @@ VIPa pour un temps proche de 56
heures puis diminue lentement jusqu’a 728 MPa pauemps physique voisin de 830 heures
puis elle reste pratiquement constante jusqu’dnlad@ calcul. La contrainte maximale est

alors atteinte dans ce cas dans la phase primaire.

8.0E+08 e _
7,0E+08 r\

........................
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Figure 5. 6 : Evolution de la contrainte normaleximeale 6,,, en fonction du temps.

La contrainte normale maximale obtenue est dedédik 728 MPa a la fin du calcul,
La contrainte appliquéé  valant 220MPa. Nous avons vu au chapitre 4 que poe

inclusion circulaire isolée la contraintg,"*

est proche de de 327 MPa. Pour un précipité de
type cylindre ellipsoidal ayant un rapport de fordee2 (comme c’est le cas ici), elle atteint
383 MPa. Pour une inclusion isolée pointu ayant@mi-angle au sommet de de 45°, cette

contrainte est de 460 MPa.

Nous pouvons tenter de définir plusieurs nombres shmension pour obtenir une
estimation de la valeur de la contrainte normalgimale obtenue ici a partir des résultats des
études faites au chapitre précédent concernarfiluBimce du rapport de forme, de la
géométrie de l'inclusion et de I'espacement intg¥cpités. Pour une inclusion sphérique
isolée le rapport R1 de la contrainte normale majénsur la contrainte appliquée est;:=R
327 MPa / 220 MPa =1,48. Pour un rapport de forem2,da contrainte normale maximale est
de 383 MPa. Le rapport de la contraiagg"* pour une inclusion de type cylindre ellipsoidal

de rapport de forme 2 par rapport a une inclusptésgque vaut alors R= 383 MPa / 327
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MPa = 1,17. Pour un rapport de forme de 2 et udesion isolée le rapport de la contrainte
Gnn 2 pour un précipité pointu de demi-angle au sommat &@5° sur la contrainte pour une
inclusion de type cylindre ellipsoidal es R460 MPa /383 MPa = 1,20.

Finalement nous avons vu que la prise en compte jpfécipité voisin provoque une
augmentation importante de la contrainte normader Bn espacement inter précipité de L/12
(L étant la longueur du précipité) et deux préémpitle rapport de forme 3 nous avons vu que
la contraintes,,"** atteignait la valeur de 780 MPa, soit un rapportadeontrainte normale

max

maximale pour deux précipités voisins sur la conteac,, - pour un précipité isolé qui

vaut : R = 780 MPa / 424 MPa = 1,84.

En supposant que les effets sont multiplicatifaysnobtenons le facteur d’'influence
global quiest:B=Ri*R,*R3*R;,=1,48*1,17*1,20 * 1,84 = 3,82.

Nous obtenons alors une estimation de la contraiateale maximale qui est égale
au facteur d’influence globaldois la contrainte appliquég et vaut ici 840 MPa et qui est a
comparer avec la valeur de 728 MPa obtenu pardelgaar éléments finis. La différence est
relativement importante et de I'ordre de 15%. Lanparaison est en fait un peu biaisée car
nous avons étudié dans le chapitre précédentuénite de deux précipités voisins et de
rapport de forme 3 et non de 2 comme c’est le@asi I'on se réfere au chapitre précédent,
on a vu (Tableau 4. 6) que le rapport de la camteai,,">* pour un rapport de forme de 2 par
rapport a un rapport de forme de 3 eg R 383 MPa / 424 MPa = 0,903. La valeur corrigée
approximative de la contrainte estimée est alorgs8e MPa, soit une différence de 4% par

rapport au calcul par élément fini.

Pour les différents calculs qui sont présentés damsqui suit, on examine les
évolutions de la contrainte normale, le long detéiface matrice/inclusion du précipité de

forme pointue.

Comme nous venons de le voir, nous observons qeenk@ainte de tractioo,, (voir

la Figure 5. 3) et la contrainte normale a I'indedc,, (Figure 5. 4) sont les plus élevées au

voisinage des interfaces matrice/inclusion sur d’ade symétrie. Les différents calculs
présentés par la suite, ont été faits en axisyquitrpour différentes contraintes de traction et

différentes températures (voir le Tableau 5. lJdessous.
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600° C 650° C 700° C
150 MPa 150 MPa 80 MPa

200 MPa 200 MPa 100 MPa
250 MPa 250 MPa 120 MPa

Tableau 5. 1 : Différentes configurations de calcul

Les valeurs maximales de la contrainte normale fenldu calcul (f = 4167 heures)

sont regroupées dans le tableau ci-dessous :

600° C o,,max 650° C Opnmax 700° C  oppmax
150 MPa 566 MPa 150 MPa 588 MPa 80 MPa 296 MPa

200 MPa 730 MPa 200 MPa 755 MPa 100 MPa 370 MPa
250 MPa 913 MPa 250 MPa 943 MPa 120 MPa 445 MPa

Tableau 5. 2 : Contraintes normales maximales (Ba)Mw temps final tf = 4167 heures pour
différents chargementszz et différentes températures.

On observe, comme attendu, que la contrainte nermakimale augmente lorsque la

température croft pour un chargement donné. De mémevoit que la contraintep,

augmente lorsque le chargement est plus impottatgmpérature étant fixée.

Remarque : les valeurs des températures et desaicdes imposeées pour les différents

calculs coincident avec les conditions d’essaisentes dans le chapitre 2.
5.2.3. Influence du chargement pour une température donnée

Dans ce paragraphe, on s’intéresse plus partieai@nt, pour une température
donnée, a linfluence du chargement axial sur lefiprde contrainte a [linterface

matrice/précipité.

La Figure 5. 7 présente I'évolution spatiale dedatrainte normale dans la matrice,
au voisinage de l'interface entre les deux miliepsur une température de 600°C et des
chargements de 150, 200 et 250 MPa au temps fmalattul t = 4167 heures. Pour les
différentes contraintes appliquées, nous obsergumesla contrainte normale maximale est
toujours située en pointe du précipité et qu’etiedautant plus importante que la contrainte
appliguée est élevée. Comme attendu, en s’éloighasommet de l'inclusion, elle diminue

régulierement.
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Figure 5. 7 : Contrainte normale au voisinage oiediface matrice/inclusion,
T =600°C 6., =150, 200, 250 MPa - Temps de fluage 4167 h.
Sur la Figure 5. 8, nous avons tracé les évolutiemgporelles de la contrainte normale
maximale située en pointe de linclusion en fonttdu temps (Figure 5. 8. a) et de la
déformation viscoplastique, (Figure 5. 8. b) d'un élément de la matrice sguffisamment

loin du précipité pour étre représentatif de laod@&fation viscoplastique macroscopique.

Nous observons dans ce cas que la contrainte f®rmaximale passe par un
maximum pour différentes valeurs du temps auxgsel®us pouvons associer une
déformation viscoplastique macroscopique. Le phé&marest d’autant plus marqué et rapide

gue la contrainte appliquée est importante.

La contrainte normale maximale tend vers une lidigaitant plus rapidement que la
contrainte appliquée est importante. Pour un cmaegé de 250 MPa la contrainte normale
maximale est obtenue aprés 28 heures ce qui corrésp une déformation de l'ordre de
0.44%. Pour contrainte appliquée de 200 MPa, leiimax est obtenu aux alentours de 110
et correspond a une déformation proche de 0,8 % P80 MPa on observe un maximum
trés peu marqué entre 500 et 600 heures et pouldéfoemation viscoplastigug, de I'ordre
de 2%. La relaxation de la contrainte normale mai@nvers une valeur limite, est alors

d’autant plus lente que la contrainte appliquédaaite.
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Figure 5. 8 : Evolution de la contrainte normaleximeaale o, en fonction du temps (a) et de
la déformation viscoplastiqus; (b) pour T = 600°C et;, = 150, 200, 250 MPa.

La Figure 5. 9 présente I'évolution spatiale dedatrainte normale dans la matrice,
au voisinage de l'interface entre les deux miliepgur une température de 650°C et des
chargements de 150, 200 et 250 MPa au temps fmalattul £ = 4167 heures. Pour les
différentes contraintes appliquées, nous observooreme pour une température de 600°C
gue la contrainte normale maximale est constamsigrde en pointe du precipité et qu’elle

est d’autant plus élevée que la contrainte appdicest importante.
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Figure 5. 9 : Contrainte normale au voisinage ti¢diface matrice/inclusion
T = 650°C 6,,=150, 200, 250 MPa - Temps de fluage 4167 h.

Sur la Figure 5. 10, sont tracées les évolutiongpteelles de la contrainte normale
maximale en fonction du temps (Figure 5. 10. a)detla déformation viscoplastique
macroscopique;; (Figure 5. 10. b). Nous observons dans ce cas ajeeritrainte normale
maximale passe par un maximum uniquement danssl@wda contrainte appliquée est la
plus faible, soit 150 MPa. Dans les autres caddi&eau de contrainte est atteint rapidement

sans que I'on observe une apparente relaxatioa dertrainte normale.
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Figure 5. 10 : Evolution de la contrainte n(:r)maka('rmalecsnn en fonction du temps (a) et de

la déformation viscoplastiqug, (b) pour T = 650°C et,;, = 150, 200, 250 MPa.

La Figure 5. 11 présente I'évolution le long dentéirface de la contrainte normale
dans la matrice, pour une température de 700°@®tcdntraintes axiales appliquées de 80,
100 et 120 MPa au temps final de calgut 8167 heures. Nous observons, comme pour les
deux autres températures que la contrainte normabeémale est constamment située en
pointe du précipité et qu'elle est d'autant plugvée que la contrainte appliquée est

importante.
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Figure 5. 11 : Contrainte normale au voisinageideetface matrice/inclusion
T =700°C 6,,= 80, 100, 120 MPa - Temps de fluage 4167 h.
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Sur la Figure 5. 13, nous avons la aussi tracééledutions temporelles de la
contrainte normale maximale située en pointe aellision en fonction du temps (Figure 5.
12. a) et de la déformation viscoplasticge(Figure 5. 12. b) pour différentes contraintes

appliguées et une température de 700°C.

Nous observons dans ce cas que la contrainte f@rmaximale passe par un
maximum pour différentes valeurs du temps auxgoels pouvons associer une déformation
viscoplastique macroscopique. Comme pour les deures configurations de calcul le
phénomeéne est d’autant plus marqué et rapide querrainte appliquée est importante.
Comme observé préecédemment, la relaxation de laatote normale maximale, vers une

valeur limite, est alors d’autant plus rapide cuedntrainte appliqguée est élevée.
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Figure 5. 12 : Evolution de la contrainte normakximalec,,en fonction du temps (a) et de
la déformation viscoplastique; (b) pour T = 700°C et,, = 80, 100, 120 MPa.

5.2.4. Influence de la température pour un chargement doné
Sur la Figure 5. 13, on compare I'évolution spatide la contrainte normale a
l'interface pour un chargement imposé de 150 MR#at des températures de 600 et 650°C.

Les deux courbes sont pratiguement confondues &o@p pointe du précipité ou les

contraintes normales valent a 600 et 650°C respaognt 566 et 588 MPa.
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Figure 5. 13 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion,
T =600°C, 650°C s,, = 150 MPa - Temps de fluage 4167 h.
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Figure 5. 14 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion,
T =600°C, 650°C s,, = 200 MPa - Temps de fluage 4167 h.
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Pour un chargement imposé de 200 MPa et pour dgetatures de 600 et 650°C,
I’évolution spatiale de la contrainte normale atkirface est présentée sur la Figure 5. 13. Les
deux courbes sont trés proches excepté en poinfgéatipité ou les contraintes normales
valent a 600 et 650°C respectivement 730 et 755.MPa

Pour un chargement imposé de 250 MPa et pour dgtatures de 600 et 650°C,
I’évolution spatiale de la contrainte normale atkirface est présentée sur la Figure 5. 15. Les
deux courbes présentent des différences un peurmphatantes que celles obtenues pour des
chargements plus faibles. En pointe du précipdé, dontraintes normales valent a 600 et
650°C respectivement 913 et 943 MPa.
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Figure 5. 15 : Contrainte normale au voisinag€ideetface matrice/inclusion,
T = 600°C, 650°C 6,,= 250 MPa - Temps de fluage 4167 h.

5.3. Discussion : Comparaison avec le modele d’Eshelbyr8ner modifié

Dans ce paragraphe, on cherche a comparer lesatésté calcul par éléments finis
avec les solutions obtenues en appliquant la thétirermoélastique d’Eshelby-Kroner

modifiee (Huang-Sauzay, voir Annexe 5. 2).

Pour ce faire nous reprenons I'exemple du chapitéeédent correspondant a I'étude
d’'une inclusion de type cylindre ellipsoidal et respond a un essai de fluage en traction
220MPa et 600°C d’un acier 316 L(N).
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Pour les calculs par éléments finis les moduleodig de la matrice et de l'inclusion
valent respectivement 150 et 350 GPa. Pour le reat@lytique qui est élastique homogéne
pour l'inclusion et plastique homogene pour la matrles modules d’Young de la matrice et
du précipité sont identiques et égaux a 150 GPayopremier calcul (ce qui correspond au
module d’Young de la matrice du calcul par élémdinis). Un second calcul a été effectué
en prenant la valeur du module d'Young de linasiutilisé dans la modélisation par
éléments finis, soit 350 GPa. Par ailleurs dansétsuls par éléments finis la déformation
finale dans l'inclusion est de 0,2 %. C’est cettdeur qui a été retenue dans les calculs
analytiques pour déterminer la solution. Au-delaceie valeur, le modeéle d’Eshelby-Kréner
surestime la contrainte normale et ce d’autant gliesla déformation est importante.

Il est & noter que les géométries sont légereméatahtes : ellipsoide allongée pour
le modéle analytique (voir la Figure 2 de ’Annéxe2) et cylindre ellipsoidal pour les calculs
par éléments finis (cf. Figure 4. 8).

La Figure 5. 16 présente, pour différents rappddasforme, une comparaison des
contraintes normales maximales obtenues avec |@lmalEshelby-Kroner modifié pour un
module d’Young de 150 GPa et de 350 GPa et lesllsgbar éléments finis pour la contrainte
normale maximale observée pour un angle de 158 ebmtrainte au sommet de I'inclusion

utilisé dans le modele d’Eshelby-Kréner (angle the 0

Pour le modele analytique la contrainte normale imabe est toujours obtenue au
sommet de I'ellipsoide. Pour les calculs par éldménis, la contrainte normale maximale se
situe a l'interface matrice/inclusion pour des asgtompris entre 11 et 19° (voir Chapitre 4,
Tableau 4. 6) lorsque le rapport de forme varieeehtet 19.

Nous observons que les résultats obtenus avec telemanalytique, en prenant un
module d’Young de 350 GPa, sont tres éloignés de obtenus par éléments finis (voir
Figure 5. 16). Ce résultat était prévisible car rpoouver la solution on a imposé une
déeformation de 0,2% dans un domaine qui est glofehe plus ‘rigide’ dans la matrice, son
module d’Young (& = 350 GPa) étant plus de 2 supérieur a celui, igalste, utilisé dans

les calculs par éléments finis,(E 150 GPa).

En utilisant pour le modele d’Eshelby-Kréner le ml@ddYoung correspondant a

celui qui est utilisé pour la matrice (& 150 GPa) dans les calculs par éléments finis, on

167



observe que les résultats obtenus sont prochesédakats des calculs par éléments finis.
Dans ce cas pour des rapports de forme comprig é@nat 6 les différences entre modéle
analytique et la contrainte normale maximale sarférieures a 5%. L'erreur relative
augmente lorsque que le rapport de forme deviamt phportant. En effet, la contrainte
normale maximale calculée par éléments finis comtia croitre lorsque le rapport de forme r
augmente alors que lI'on observe une saturationadeohtrainte calculée par le modele

analytique pour r > 6.

Nous observons que la contrainte normale calcuié®mmet de I'inclusion (angle de
0°) tend vers la valeur obtenue avec le modeleytgaé lorsque le rapport de forme est
important (r > 9). Ces configurations correspondenhe déformation quasi homogeéene dans
la matrice et le précipité qui est équivalent a filme immergée dans la matrice.
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Figure 5. 16 : Comparaison de la contrainte norragle@btenue par calcul avec la solution
du modele d’Eshelby-Kroner modifiée pour différerspports de forme - déformation de

0,2% - T = 600°C et,,= 220 MPa pour le calcul par éléments finis.

Pour des rapports de forme inférieurs a 6, lesltedsuanalytiques surestiment la
contrainte normale le long de l'interface commespauvons I'observer par exemple sur la
Figure 5. 17 pour un rapport de forme de 3. Cegpauvent s’expliquer car dans le modéle
d’Eshelby-Kréner, on suppose que la déformatiorcoptastique est homogéne dans la
matrice et que les modules d’Young sont identiqugstte hypothese n’est pas vérifiée
comme nous avons pu observer dans les calculs eftemh en évidence de forts gradients des
déformations viscoplastiques au voisinage desfades, en accord avec la littérature. Le

168



modele analytique présenté en annexe permet dastirder de maniere satisfaisante la
valeur de la contrainte normale maximale pour dpparts de forme inférieurs a 6. Par contre
il ne permet pas de déterminer de maniere préesposition sur l'interface et ne donne

gu’une valeur approchée du profil des contraintegsnales sur I'interface matrice/précipité.

750 .

700 l ________________________ & ™ *- Numerical results (FEM).
650 ., . -a- Analytic results E=350GPa.
600 o4 Analytic results E=150GPa.
550

500 LY
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Figure 5. 17 : Comparaison de la contrainte norraglde long de l'interface
matrice/précipité avec la solution d’Eshelby (rappe forme de 3) - T = 600°C et,= 220

MPa.
Le modele de localisation tiré des travaux de (Bdler and Zaoui, 1978) se base sur
I'utilisation des modules sécants élastoplastiog@isremplacent les modules élastiques du

modele thermoélastique d’Eshelby.

Pour comparaison, des modeles de localisation piastiques basés sur les travaux de
(Molinari et al., 1997) ont aussi été utilisés. hegsions tangente (modules tangents) et
sécante (modules tangents) sont toutes deux eslisteul le fluage secondaire et la loi de
Norton sont pris en compte. Les contraintes axialsulées a saturation, en utilisant une

valeur de I'exposant de Norton de 8 est présentéEigure 5. 18.

Les calculs par Eléments Finis donnent des coné®itocales majorées de +50%
environ, en accord avec les résultats des calcatsBtements Finis de Lim, 2011, qui
concernaient le fluage des aciers martensitiguesnadéle de Molinari tangent sous-estime
le niveau de contrainte dans le précipité tandis lgg deux autres modeles surestiment la

valeur de la contrainte.
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L'utilisation d’'un modéle de localisation élastseoplastigue du type de celui
proposé par (Mercier et al., 2005) permettrait @maluation plus réaliste des contraintes

moyennes dans le précipité.

2,5

2
1,5
1
0
Berveiller-Zaoui Molinari tangent Molinari sécant

Figure 5. 18 : Prédiction de la contrainte a saitbmadans une inclusion élastique selon
différents modeles a champs moyens.

5.4. Discussion : Comparaison avec les résultats expéramtaux

Dans un premier temps nous allons comparer ledtaésexpérimentaux présentés

dans le chapitre 2 avec les résultats de simukaties chapitres 4 et 5.

Pour des précipités disposés parallelement a kexé&raction, nous remarquons que
lorsque le rapport de forme augmente alors la aonte normale maximale a l'interface
matrice/inclusion devient de plus en plus impogaft'aprés les observations au MEB-FEG,
les cavités s'initient a l'interface matrice/prétdp Ces précipités apparaissent dans
I'alignement des joints de grain qui sont en géngaealléles a I'axe de traction. Les résultats
expérimentaux semblent montrer que plus les ptésimont allongés plus I'occurrence de
I'apparition de cavités est élevée (Figure 2. 28igtre 4. 1b). Pour des précipités disposés
perpendiculairement a I'axe de traction, nous remans que la contrainte normale maximale
reste toujours relativement proche de la contraapfgiquée quel que soit le rapport de forme

du précipité, ce qui est confirmé expérimentalenfeet de cavités observées).

Nous avons vu dans le chapitre 4 que la positiofad®mntrainte hormale maximale
dépend de I'angle a I'extrémité du précipité (@gure 4. 32). Le maximum est obtenu sur la

pointe de I'inclusion pour des demi-angles au sohee30° et 45° (sur I'axe de symétrie) et
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pour le point le plus éloigné de I'axe de symémiair des demi-angles au sommet de 60° et
90°. Nous observons expérimentalement (Figure B) 0e pour un angle de 120° la cavité

ne s’initie pas a I'extrémité du précipité, commeédit par le calcul.

Par ailleurs d’aprées I'étude effectuée au chagt(paragraphe 2.5.4) sur I'orientation
des joints de grains avec cavités, la Figure 2.n&thtre que I'endommagement inter-
granulaire est plutdét observé pour un angle de g rapport a I'axe de traction. La
comparaison calculs/expériences n’'a pu étre fatedifférentes tentatives de simulations de
cette configuration géométrique n’ayant pour l'amdtpas abouties (pas de convergence des

calculs).

Pour une température donnée, la loi de Dyson qaiitdée taux de germination de
cavités et dépend du facteur de proportionnalit¢déterminé expérimentalement dans le
chapitre 2) est d’autant plus élevé que la conieaappliquée est importante. Les résultats du
chapitre 5 montrent que pour une température doriaéeontrainte normale maximale a
l'interface matrice/précipité augmente avec la m@nte macroscopique, ce qui favorise la
décohésion interfaciale et la germination de cayig ce qui est en accord avec la faible

variation du coefficien&’ en augmentant la contrainte.

Pour les observations au MEB-FEG d'un essai dagf#ua 600 °C sous 150MPa,
interrompu apres 16000 heures pour une déformaigémieur de 0.997 %, nous observons
tres peu de cavités. Ce qui est confirmé par rdappox résultats numériques. En effet,
I’évolution de la contrainte normale maximale endion de la déformation viscoplastique
dans les mémes conditions que l'essai (Figure Sm@8htre que la concentration locale

d’interface continue a croitre jusqu’a 2%.

Le modele de germination de cavités de Raj a émiqag en considérant des
configurations microstructurales de type B (poidi précipité). Les valeurs numériques
utilisés concernent tout d’abord une interface cemt@ précipité GgCe— matrice pour le fer

austénitique non magnétique :

Energie de surface du métal : 33ffBarbé, 2015);

Energie de surface du précipité : 2.99(Barbé, 2015);
Energie de de l'interface cohérente : 2)(Barbé, 2015);
Energie du joint de grain (général) : 1.259(®@aul et al., 1996);
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La valeur du facteur,Héquation (29), chapitre 3) obtenu est de 2.18pplication du
modéle de Raj aboutit a un taux de germinationigégble méme si des contraintes normales
d’interface atteignant 4GPa sont utilisées. Nouwsutibsons a la conclusion que le modele de
Raj prédit I'absence de germination pour les iaiees cohérentes méme si les contraintes
locales les plus élevées possibles sont utiliséesésultat est en accord avec les observations
fines de la cavitation (Kim et al., 2004), (Wahatd &ral, 2005) et (Huang et al., 2016).

Le modeéle de Raj peut ensuite étre appliqué awxfades incohérentes. Néanmoins,
nous ne disposons pas d’estimations numeériqueseomesures d”’énergies d'interfaces
incohérentes, propres au systeme étudié. Les gabmmt nécessairement plus élevées que
celles de linterface cohérente. L'utilisation darvaleur de 3J/fmboutit aussi & une
germination négligeable méme sous des contraintedds de plus de 4GPa. Néanmoins, les
prédictions du modeéle de Raj sont trés sensiblasvaudations des énergies de surface et
d’interface. Considérer des énergies de surfaceateice et de précipité de 2Fnaméne a
une germination observable pour les durées d’eggagielques années sous des contraintes
de 3GPa. Des évaluations plus précises des ditesy@&mergies en jeu sont donc nécessaires.
L’instabilité des prédictions du modele de Raj @stinconvénient majeur a son utilisation.
Ces calculs confirment les résultats de Lim sueratiartensitique (Lim, 2011) concernant les
limitations du modéle de Raj qui constitue pourtenimodele de référence concernant la

germination des cavités en fluage.

Le cumul rudimentaire de tous ces effets d’origmirostructurale conduit a un
facteur d’amplification de la contrainte normalexinaale a I'interface de I'ordre de 17 par
rapport a la contrainte appliquée. La contraint&imale normale le long de l'interface peut
donc atteindre 3.75GPa. La prise en compte de daostructure fine des carbures permet de
rapprocher I'échelle de la mécanique des milieuxtinos a celle de la rupture d’interface a

I’échelle atomique qui est prédite pour des contes de I'ordre de quelques GPa au moins.
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Résumé

Nous nous s’intéressons plus particulierement igi@ hétérogénéité de forme pointue
et de demi-angle au sommet égal a 45°, séparéangadistance L/12 (L étant la longueur
totale du précipité) d’'un précipité cylindrique xfeemité arrondie. Un premier calcul a
montré que pour cette configuration géométriquenlatrainte normale maximale est toujours
localisée en pointe du précipité et que I'évolutimmporelle de la contrainte normale

maximale n’était pas monotone mais passe par ufinmuax pour un temps donné.

Dans le chapitre 4 nous avons étudié l'influencéadgéométrie, du rapport de forme
et de I'espacement entre précipités de méme naturda contrainte normale a linterface
matrice/inclusion. Nous avons vu qu'il est possibletiliser ces résultats pour obtenir, de
manieére simple, une estimation de la contraintemate maximale pour la nouvelle

configuration géométrique étudiée ici en cumulastdifférents effets.

Dans un deuxiéme temps nous nous intéressonsfladince de la température et du
chargement axial sur la contrainte normale a Iffiatze. Nous observons, comme attendu, que
la contrainte normale maximale augmente trés légene lorsque la température croit pour
un chargement donné. De méme, nous constatonsquaniraintes,, - augmente lorsque
le chargement est plus éleve, la température éiaée. Les valeurs maximales de la
contrainte normale a la fin du calcy{ € 4167 heures) sont regroupées dans le tableau ci-

dessous :

600° C  opymax  650° C OppMax 700° C  op,max
150 MPa 566 MPa 150 MPa 588 MPa 80 MPa 296 MPa
200 MPa 730 MPa 200 MPa 755 MPa 100 MPa 370 MPa
250 MPa 913 MPa 250MPa  943MPa 120 MPa 445 MPa

Finalement nous avons repris I'exemple d’'une inolugle type cylindre ellipsoidal
utilisée dans la simulation de l'essai de fluagetetion sous 220MPa et 600°C. La
comparaison de la contrainte normale maximale tadcpar éléments finis pour différents
rapports de forme a été effectuée avec les prédgtiu modéle analytique thermoélastique
d’Eshelby-Kréner. En utilisant dans le modéle atigle, qui n’est valable que pour une
déformation inférieure a 0,2% environ, le moduléaling de la matrice, les résultats obtenus
sont relativement satisfaisants pour des rapp@t®ine compris entre 1 et 6. Toutefois, le
modele analytique ne permet pas de retrouver latigosou la contrainte normale est

maximale.
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Conclusion générale

Les aciers inoxydables austénitiques utilisés dasscomposants des circuits du
réacteur a neutrons rapides ASTRID fonctionnerdmidte température et subiront de faibles
contraintes mais pendant une durée visée de 60Lansmple extrapolation des données a
rupture obtenues lors d’essais court terme s’amereconservative. Les durées de maintien
en fluage de certains composants de réacteursieniaoxydable austénitique nécessitent
d’'une part d’effectuer des essais tres longs (Gai2f), et d’autre part de comprendre et de
modéliser les mécanismes d’endommagement de mawrieproposer des prédictions
physiquement fondées et tenant compte de la miaaiste du matériau, de la température et

du niveau de contrainte.
Cette étude a porté sur les trois principaux pauoigants:

v' L'étude expérimentale du comportement mécaniqueaseapique et microscopique
caractéristiques des essais de fluage pour ditigsdampératures et contraintes.

v' Les modélisations de 'endommagement de fluaget@udong terme afin de prédire
les durées de vie de fluage.

v' L'effet de I'hétérogénéité de la microstructure l&sr concentrations de contraintes

locales a été simulé par la méthode des élémengs(ibgiciel Cast3M).

La rupture par fluage des aciers inoxydables aiigféas 316 (N) a été étudiée
expérimentalement et théoriquement pour des teryrésaallant de 525 °C a 700 °C et des
durées de vie jusqu'a plus d’'une vingtaine d’annéasprésente étude montre les points

suivants:

(1) Le modéele de striction prédit correctement la duléeie des essais de fluage a court
terme (une dizaine de milliers d’heures a 550°C).

(2) En tenant compte de la germination—croissance d&sdantergranulaires (modele de
Riedel), la durée de vie est correctement préditgr pes essais de fluage les plus

longs a notre disposition.

Un temps de transition entre les durées de vieitpgegbar striction et cavitation
apparait autour de 20kh a 525°C et 3,5kh a 700h€ &mnée équivaut a environ 10kh). Ce

temps de transition correspond bien avec celui rgbssur les courbes expérimentales. I
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augmente a mesure que la température diminue. l&dbnnées expérimentales au-dela de
50kh (jusgu’a 25 ans) ont été fournies par l'ingtjgponais NIMS et nous permettent de
valider nos prédictions. L’étude d’autres aciesxiydables austénitiques a aussi été abordée.
Grace aux données du NIMS, le modele de Riedelateégnt été validé pour les aciers
inoxydables austénitiques 304H, 316H, 321H.

Pour les essais de fluage a trés long terme (>0t8,1e modéle de Riedel surestime
la durée de vie a trés faible contrainte et a ligge température (650°C — 700°C). Le tracé
des vitesses de fluage en fonction de la contrpiote I'acier 316H (Kloc, 2001, méme avant
saturation de vitesse de déformation) met en éemlam changement de pente entre les
faibles et les forts régimes de contrainte. Lagiteon d’'une loi en puissance d’un exposant de
contrainte d'environ sept a une loi d’exposant diem un a été observée a des contraintes a
I'ordre de 30 MPa a 700°C. Toute extrapolation &gime de vitesse en loi de puissance a des
contraintes inférieures a 30 MPa conduit a uneelagus-estimation de la vitesse de fluage
prédite. Lorsque le modele Riedel est utilisé descparametres de loi de Norton identifiés
aux faibles régimes de contrainte, la durée deavieng terme est correctement prédite
jusqu’a 25 ans et une seconde transition est migvidence pour les aciers 316H. Les essais
de fluage lancé durant nos travaux montrent quer pPacier 316L(N), les valeurs obtenues

correspondent bien au changement de régimes deatuatpour 750°C (Figure 2. 10).

Il faut noter qu'aucun paramétre ajusté n'a étésétdans I'application du modéle de
Riedel. Cependant, le taux de germination de cawitéit étre mesuré en utilisant des
observations au MEB-FEG et un traitement d’imadegiciel ‘Visilog’). Ce parametre est
exprimé en termes de nombre de cavités par unigdidace de joint de grains et par unité de
temps. Cela montre que la prédiction de taux ddéation de cavités est le principal
probleme restant a résoudre pour obtenir des pigdaicde durée de vie a long terme en
accord avec I'expérience. D’aprés les observaianBIEB-FEG, la cavitation intergranulaire
apparait principalement a [linterface précipitéicat C’est pourquoi l'effet de
I'nétérogénéité de la microstructure sur les camaBons de contraintes locales et la
germination des cavités a été simulé par la méthitedeéléments finis (logiciel Cast3M).
L’objectif est de déterminer la distribution de ol de contraintes axiales autour des
précipités en fonction du temps et de la tempégatues différentes caractéristiques des
précipités et le comportement en fluage de la e@tusténitique sont conjointement pris en
compte.
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La taille, le rapport de forme et I'orientation papport a la direction de contrainte
appliguée des précipités de carburg;B4 observés ont été déterminés par observations et
mesures au MEB-FEG et traitement d'images. Lesrigtés mécaniques de ces carbures sont
données dans la littérature. Le comportement exgéde la matrice austénitique est modélisé
en utilisant la loi d’Andrade pour la phase prireagt la loi de Norton pour la phase
stationnaire. Les parameétres sont ajustés a l@@deombreuses courbes expérimentales du
laboratoire, d’EDF et AREVA-NP obtenues sur acieét§L(N). Les maillages représentant
diverses configurations de carbures;®} situés le long de joints de grains noyés dans la
matrice sont alors construits a I'aide du logi€lakt3M. Différents parameétres définissant les
carbures sont pris en compte dans les calculsl@aredts finis, tels que le rapport de forme,
'effet du nombre et de I'espacement inter-préépitde la pointe et de la cohérence-
incohérence de l'inclusion. L'orientation du joide grains est aussi prise en compte. La
contrainte normale le long de l'interface de caebi,3sCs et matrice austénitique est le
premier parametre d'intérét en vue de simuler laroatupture. Le cumul rudimentaire de
tous ces effets d'origine microstructurale conduitn facteur d’amplification de la contrainte
normale maximale a l'interface de I'ordre de 17 papport a la contrainte appliquée. La
contrainte maximale normale le long de linterfgaait donc atteindre 3.75GPa. La prise en
compte de la microstructure fine des carbures pedmeapprocher I'échelle de la mécanique
des milieux continus a celle de la rupture d’irded a I'échelle atomique qui est prédite pour

des contraintes de I'ordre de quelques GPa au moins
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Perspectives

Germination de cavités (Ségrégation du soufre et dohosphore)

La résistance interfaciale entre les précipitégQylet la matrice dépend de la composition
chimique locale. La ségrégation des éléments d’'metgs similaire a ceux qui induisent une
fragilisation intergranulaire peut réduire la rémnce interfaciale. D’autres mesures pourraient
étre effectuées par la suite pour approfondir l'éaton de la ségrégation du Phosphore ou du
Soufre par Sonde Atomique Tomographique. Cetteeépalirra aider aux calculs ab-initio
afin de simuler plus précisément la décohésiortetiace matrice austénitique et le précipité
M23Cs, €n présence de ségrégation. Les effets de lgatiami intergranulaire seront analysés
et examinés du point de vue de l'effet sur la s#p@ar de la matrice austénitique des

carbures.
Modéle de Zone cohésive

L’endommagement d'interface va étre simulé ensatili une modélisation de la rupture de
I'interface par zones cohésives dont les parameéswas calculés par DFT lors d’'une étude
parallele (collaboration SRMP-SRMA). Le taux dergiration de cavités, qui est le seul
parametre manquant du point de vue des simulatmmsyra alors étre évalué en fonction du
matériau, de la température et de la contraintéica@®, et sera comparé a nos nombreuses
mesures expérimentales. Vu le caractere aléatvirmomplexe de la microstructure, une
approche statistique prenant en compte les difterparametres de la microstructure locale
sera a entreprendre. L'interaction entre germinaticroissance de précipités, notamment la

phaseo, pourra prendre en compte pour le fluage longeerm
Modélisation par élément finis des poly-cristallins

Des observations de microstructures locales au MEB- EBSD pourront aussi étre
effectuées afin d’obtenir les différentes oriemtasi de grains. Les valeurs des orientations de
grains pourront étre introduites dans les calcalsgements finis avec les précipités voisins
le long du joint de grains considéré expérimental@mlLa modélisation de la rupture de
I'interface par zones cohésives sera ensuite efectpour déterminer la déformation a
microfissuration et la discuter par rapport auxesbations (présence ou absence de cavités).
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Annexes

Annexes du chapitre 2

Repere tole Elaboration Traitement thermique final

SP Four électrique de 35 t 2 hypertrempes successives a

+ affiage en poche sous vide I’eau aprés maintien de 60
mina 1070° C

SQ Four électrique de 35 t + affiage en ~ Hypertrempe a 1’eau apres

poche sous vide (méthode G) maintien de 90 min a
1100° C

SR Four électrique. Coulée continue Hypertrempe a 1’eau apreés

procédé AOD (ISBERGUES) maintien de 20 min entre

1050° Cet 1100° C

Annexe. 2. 1 : Identification des Téles SP, SQR{SEA et al., 1987)

Annexe. 2. 2 : Plan des éprouvettes lisses{D) utilisées pour les essais de traction et de
fluage(CEA et al., 1987)

Annexe. 2. 3 : Micrographie optique de I'acier 3{/8).a I'état de réception, zone de coeur,
attaque a I'acide oxalique (Quentin Auzoux, 2004).
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L'échelle Krumbein phi ), une modification de I'échelle Wentworth créé par
(Krumbein and Aberdeen, 1937), est une échellerikbgaique calculée par I'équation :
¢ = —log,D/D,, avecy (I'échelle de phi Krumbein), D (le diametre deé#aticule) et [3 (un
diamétre de référence, égale a 1 mm pour rendpealtidon dimensions compatibles). La taille
de grain est déduite a partir de ce classemenhelliéc

Tole Indice de taille des grains Taille des grains déduite

@ (pm)
SP 4a6 15~ 60
SQ 435 30 ~ 60
SR 546 15~30
AVESTA ~4 45~60

Annexe. 2. 4 : Indice de taille des grains des§ 8B, SQ, SR et AVESTA d’aprés (CEA et
al., 1987) et traduction en terme de taille degngraffective
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Annexes du chapitre 4

Annexe 4. 1 : Contrainte de décohésion de l'intertae

Peu d’études de décohésion d’interface ‘matricealiigie et carbure’ ont été
effectuées a I'échelle atomique. Il est importa@tcdmprendre cette décohésion a partir de
données microstructurales et de calculs a I'écltatienique. La contrainte de décohésion de
I'interface dans le cas des cristaux a été propasé(Rose et al., 1981) et par (Rice and
Wang, 1989). La formule donnant cette contraintxr# de la maniere suivante si on la

généralise a une interface :

_ \/E Vfracture-En
o, = ? . T

avec :
— o, : Contrainte de décohésion,
—Yfracture - EN€rgie de rupture donnée par (Griffith, 1921),

— E, : Module d’Young normal a I'interface (calculé digpaisseur de l'interface qui est de

I'ordre du nm),
—d : Epaisseur de l'interface,
—e : Nombre d'Euler.

Pour I'énergie de rupture, nous adoptons le modelé&riffith qui correspond a un
modéle de rupture fragile. A partir d’'un cristalfad, la formation de surface et d’interface
induira une augmentation énergétique. L'expressier’énergie de Griffith est finalement

donnée par I'expression suivante :

Yfracture = Ymatrice T Yinclusion — Yinterface

aVeC Ymatrice €1 Vincuusion 1€S €nergies de surface libre des deux composamts, & rqce

I'énergie d’interface matrice/inclusion. Afin d'éuer ces énergies de surfaces et d’interface,

des calculs ab-initio ont été réalisés par (Ba@id,5). Dans un futur proche, ces données
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permettront la simulation de la décohésion suiMantnicrostructure simulée a I'échelle
atomique en utilisant des modéles de zones colsedivat les parametres sont en partie issus
des calculs ab-initio. La Figure A. 4. 1 montrectantrainte de décohésion pour différents
modules d’Young avec la moyenne entre le paramé&remaille du CiCs et du fer
austénitique CFC NM (non magnétique). Selon lestra de Barbe, la contrainte critiqug

pour les interfaces cohérentes est supérieureRar G

T T T T T T T

3] Fer max (10.338)

[3H=] Fer min (10.338)
Fer max (10.431)

(5€) Fer min (10.431)

- Ni max

Ni min

)
=]
I

—
W

Contrainte de décohésion (GPa)

1 I 1
100 150 200
Module d’Young (GPa)

Figure A. 4. 1 : variation de la contrainte de dexion en fonction du module d’Young
spécifique a I'interface pour les interfaces cohtas (Barbé, 2015).
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Annexe 4. 2: Changement de repere bidimensionneltefseur des
contraintes).

Cette annexe est relative a la description du ciraegt de repéere bidimensionnel
d’une configuration d’un solide a l'instant t. Lesntraintes en coordonnées cylindriques sont
présentées ainsi que les relations relatives aangdgments de repére et au calcul des

contraintes.

Soient les repéres bidimensionndlg ( U,) d’une part etl{, , U,,) d’autre part définis

au point P (Figure A. 4. 2). STR et@) représentent la base orthonormée en coordonnées

cylindriques, nous identifionsz; a g;, 0,, aao,, etog,; a g;,. LeS composantes du tenseur
[o] dans un repére orthonormé loda} , U,, avec un angl® peuvent étre obtenues a partir
des composantes dans le reri?,{e U7 en utilisant la matrice de rotati¢Q]. Le repére@ ,

U_,{) est celui de l'interface au point P. Nous rappslen effet I'équation du tenseur qui est
montré par exemple dans (Batoz and Dhatt, 1990) :

[U] dans le repére orthonormé = [Q]T ’ [U] dans le repére cylindrique * [Q]

Matrix

Inclusion

Figure A. 4. 2 : Changement de repere bidimensionne

La matrice de rotatiofQ] est :[Q] = [g _CS] avecC = cosg etS = sing.

Le tenseur des contraintes dans le repére cylindrsgcrit :
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ORR URZ]

[G] dans le repére cylindrique — Orz Ozz

Le tenseur des contraintes dans le repére orth@nsmurit :

Ot O tn]
O—tTl Unn

[0]dans te repére local = [
Les relations conduisent a :
O—tt = CZ " O—RR +SZ - O—ZZ + ZCS " O—RZ

Unn=SZ'JRR+CZ'UZZ_2CS'URZ

Otn = —CS - 0gg + CS 057 + (C* — S?) - 0py

Afin de vérifier que les tenseurs de contrainteteiolls sont corrects, leurs valeurs
analytiques et numériques obtenues sont compardiéfér@nt angle :

pour un précipité isolé paralléle a la contrainpel@uée, nous retrouvons bien les relations

attendues :

J— O —_ J—
@ =0°:0y = 0Ogg €t Opy = 02z,

@ =90°:0,, =0Ogg €t O = 0z5.
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Annexe 4. 3: Jeux de Données Cast3M - Déterminatiodes contraintes

dans le repere local a l'interface matrice/inclusio.

La démarche adoptée a été programmeée dans Cast3dhgage Gibiane. Dans un
premier temps, nous cherchons tous les élémerits ratrice (et de I'inclusion) qui ont une
face commune avec la ligne séparant les deux mili&lous réduisons alors le champ
tensoriel aux seuls éléments ayant une face commavee la ligne. Puis partant du premier
nceud situé (situé a un angle de 0°) on balayeiffiésehts segments de la ligne orientée dans

le sens trigonométrique.

Pour chaque élément touchant cette ligne on déterte repére local constitué du
vecteur tangent normalisé liant les deux noceudsedment considéré de composantestft
et du vecteur normal associé de composante t(}f On détermine alors le tenseur des
contraintes dans le repere local en utilisant Fafgur RTENS de Cast3M.

Finalement aprés avoir extrait (via 'opérateurT®y une composante du tenseur, par
exemple la composante normale du champ de comraiéterminé aux points de gauss
(unique pour chaque élément dans notre cas) darepée local, le champ aux points de
Gauss (CHAMELEM) est transformé via I'opérateur Qttfer de Cast3M en CHAMPOINT
(Champ associé aux nceuds du maillage), puis réojpérateur REDU) aux seuls noeuds de
I'interface matrice/inclusion pour finalement étracé en fonction de I'abscisse curviligne ou

de l'angle.

Un exemple de jeux de données est donné ci-dessous.

*

* Post traitement des contraintes dans le repere lo cal
* a l'interface Matrice/Inclusion

*

opti rest 'NOM_FICHIER.SAUV' ;
*

rest

*

opti trac PSC :

MODTOT= TAB1 MODELE ;
TABDEP = TAB1. DEPLACEMENTS ;
NDIMDEP = DI ME TABDEP;
DIMDEP = NDIMDEP1 ;

DEPFIN = TABDEP DIMDEP ;

*
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* Trace du maillage déformé

DEFO = DEFO SURFTOT DEPFIN 0. VERT ;
DEF1 = DEFO SURFTOT DEPFIN ROUGE;
*TRAC (DEFO ET DEF1) ;

*

* tracé des contraintes au temps final

TABCONT= TAB1l CONTRAI NTES ;
NDIMCONT= DI ME TABCONT;
DIMCONT= NDIMCONT1 ;

list tabcont :

list NDIMCONT

list DIMCONT

LI ST TAB1 TEMPS SAUVES ;

*

CONTFIN = TABCONTDIMCONT;

*** STRESS ALONG RTZ-AXIS AND VON MISES STRESS
*

STZZ = EXCO SMZZ CONTFIN ;

STRR = EXCO SMRR CONTFIN;

STTT = EXCO SMTT CONTFIN ;

STRZ = EXCO SMRZ CONTFIN ;

*

* yvon Mises
*

STVM= VM S MODTOT CONTFIN;

*** AVERAGE PER ELEMENT STRESS ALONG XYZ-AXIS AND V ON MISES STRESS

STZZM = CHAN GRAVITE MODTOT STZZ;
STZZmat REDU STZZM SURFMAT,
STZZinc REDU STZZM SURFITOT ;

*

STRRM= CHAN GRAVITE MODTOT STRR;
STRRmat = REDU STRRM SURFMAT,
STRRinc REDU STRRM SURFITOT ;

*

STTTM = CHAN GRAVITE MODTOT STTT ;
STTTmat REDU STRRM SURFMAT,
STTTinc REDU STTTM SURFITOT ;

*

STRZM= CHAN GRAVITE MODTOT STRZ;
STRZmat = REDU STRZM SURFMAT;,
STRZinc = REDU STRZM SURFITOT ;

*

STRVMM= CHAN GRAVITE MODTOT STVM;
VMISmat REDU STRVMM SURFMAT
VMISinc REDU STRVMM SURFITOT,;

*

*** RECUPERERATION LES CONTRAINTES RR ZZETRZ a L
*

LL = G_1D_37 ;

Cmat = SURFMATELEM 'APPU" 'LARG' LL ;

Cinc SURFITOT ELEM 'APPU" 'LARG' LL ;

*

INTERFACE
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* Boucle sur les segments de la ligne

*

Nbrel_li = nbele lI :
list Nbrel_li X

*

j =0

REPETER BOUCLEL Nbrel_li ;
*

J =3+ 1;

*

Einter = LL ELEM J ;
Nbr_Pt = nbnoe Einter ;
*

PT1 = Einter point 1 ;
PT2 = Einter point 2 ;
*

vectl = Ptl moins PT2 :
norml = norm vectl :
vectl = vectl / norml ;

*

* Elément de la Matrice

*

EM = SURFMATELEM 'CONT" (( PT1plusPT2 )/ 2 );
*

* Elément de I'Inclusion
*

El = SURFITOT ELEM 'CONT' (( PT1plusPT2 )/ 2 );
*

Sl (J EGA 1);
Eltot = EI
EMtot = EM :
SI NON

EITOT = EITOT et El ;
EMTOT= EMTOT etEM ;
FINSI

*

* Champ de contraintes complet : CONTFIN
*

c ell = redu CONTFINEI ;

c_elM = redu CONTFINEM ;

*list c_el ;

*

el_modl = MODE EI MECANI QUE Q4RI ;
el_modM = MODE EM MECANI QUE Q4RI ;

*

* passage des contraintes dans le repére local
*

Cel LI = RTENS C_ell EI_modI vectl ;

Cel LM = RTENS C_elM El_modM vectl ;

*

* création des 2 CHAMELEMs contenant les éléments a yant
* une face commune avec l'interface matrice/inclusi on

* pour la matrice et l'inclusion
*

Sl (J EGA 1)
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* Inclusion

C_Ltotl
El_modTI
*

* Matrice

C_LtotM

Cel _II
= El_modl

Cel_IM

El_modTM = El_modM ;
*

SI NON
*

C_Ltotl
El_modTI
*

C_LtotM

FI NSI
*

= C_Ltotl et Cel Il
= El_modTI et EI_modI

= C_LtotM et Cel_IM
El_modTM = El_modTM et El_modM ;
*

FI'N BOUCLEZL;
*

*list Cel_Ltot ;

*

trac (EITOTetLL
trac (EMTOTetLL );

*

),

* Temps de sauvegarde
* (dernier pas sauvegardé)
*

K = DIMCONT;
*

TPS = EXTRAIRE TAB1. TEMPS_SAUVES (K + 1);
*

sigpo_|
sigpo_M

CHAN 'CHPO' EL_ModTI C_Ltotl

‘MOYE'

CHAN 'CHPO' EL_ModTM C_LtotM 'MOYE'

* Tracés des courbes

SMZZrl
SMZZrrl
L1ZZ |
*

EXCO SMZZ sigpo | ;
REDU SMZZrl LL

EVOL ROUGCHPO SMZZrrl LL

SMZZr = EXCO SMZZ sigpo M ;
REDU SMZZr LL ;

SMZZrr
L1ZzZ M
*

MOT_IZZ = CHAI
MOT_MZZ= CHAI
DESS L1ZZ |

EVOL BLEU CHPO SMZZrr LL

TITR'

DESS L1ZZ M 'TITR'
*

*

MOT IZZ ;
MOT_MZZ;

'INCLUSION : CONTRAINTE ZZ AU TEMPS'
'MATRICE : CONTRAINTE ZZ AU TEMPS'

TPS
TPS
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MOT2 = CHAI 'Repere Local - CONTRAINTE ZZ AU TEMPS' TPS ;
TAB2 = TABLE ;

TAB2 . 1 = 'TIRRMARQ S CARR' ;

TAB2 . 2 = 'MARQ ETOI NOLI' ;

TAB2 . 'TITRE' = TABL ;
TAB2 . 'TITRE" . 1 = "INCLUSION' ;
TAB2 . 'TITRE" . 2 = "MATRICE" ;

DESS (L1ZZ letL1ZZ M ) 'LEGE' TAB2 TITR" MOTZ2;
*

* SMRR (repere local de l'interface)

* === = = = ==

*

SMRRrl = EXCO SMRR sigpo_| ;

SMRRrrl = REDU SMRRrlILL ;

LIRR_I = EVOL ROUGCHPO SMRRrrl LL
*

SMRRr = EXCO SMRR sigpo M ;

SMRRrr = REDU SMRRrLL ;

LIRR_M = EVOL BLEU CHPO SMRRrrLL ;
*

MOT_IRR = CHAI 'INCLUSION : CONTRAINTE RR AU TEMPS' TPS ;
MOT_MRR- CHAI 'MATRICE : CONTRAINTE RR AU TEMPS"  TPS ;
DESS L1RR_I 'TITR' MOT_IRR;

DESS L1IRR_M TITR'  MOT_MRR

*

MOT2= CHAI 'Repere Local - CONTRAINTE RR AU TEMPS' TPS ;
TAB2 = TABLE;

TAB2 . 1 = 'TIRR MARQ S CARR' ;

TAB2 . 2 = 'MARQ ETOI NOLI' ;

TAB2 . 'TITRE' = TABL ;
TAB2 . 'TITRE" . 1 = "INCLUSION' ;
TAB2 . 'TITRE" . 2 = "MATRICE" ;

DESS (L1RR_letL1RR_M ) 'LEGE' TAB2 'TITR" MOTZ2;
*

* SMRZ (repéere local de l'interface)

* === = = ==

*

SMRZrl = EXCO SMRZ sigpo_| ;

SMRZrrl = REDU SMRZrlLL ;

L1IRZ_|I = EVOL ROUGCHPO SMRZrrl LL
*

SMRZr = EXCO SMRZ sigpo_ M ;

SMRZrr = REDU SMRZr LL ;

L1IRZ_M = EVOL BLEU CHPO SMRZrrLL ;
*

MOT_IRZ = CHAI 'INCLUSION : CONTRAINTE RZ AU TEMPS' TPS ;
MOT_MRZ= CHAI 'MATRICE : CONTRAINTE RZ AU TEMPS"  TPS ;
DESS L1RZ | 'TITR' MOT_IRZ ;

DESS L1RZ M 'TITR' MOT_MRZ

*

MOT2 = CHAI 'Repere Local - CONTRAINTE RZ AU TEMPS' TPS ;
TAB2 = TABLE;

TAB2 . 1 = 'TIRRMARQ S CARR' ;

TAB2 . 2 = 'MARQ ETOI NOLI' ;

TAB2 . 'TITRE' = TABL ;

TAB2 . 'TITRE" . 1 = "INCLUSION' ;
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TAB2 . TITRE' . 2 = 'MATRICE'
DESS (L1RZ letL1IRZ M ) 'LEGE' TAB2 TITR' MOT2;
*

* SMTT (repére local de l'interface)

* ——= = = = = = = ==

*

SMTTrl = EXCO SMTT sigpo_ |

SMTTrrl = REDU SMTTrlLL

LATT_ I = EVOL ROUGCHPO SMTTrrl LL
*

SMTTr = EXCO SMTT sigpo_M ;

SMTTrr REDU SMTTr LL ;

L1TT_M = EVOL BLEU CHPO SMTTrrLL
*

MOT_ITT = CHAlI ‘INCLUSION : CONTRAINTE TT AU TEMPS'
MOT_MTT= CHAI 'MATRICE : CONTRAINTE TT AU TEMPS'
DESS L1TT_I 'TITR"  MOT_ITT ;

DESS L1TT_M TITR" MOT_MTT,

*

MOT2 = CHAI 'Repere Local - CONTRAINTE TT AU TEMPS'
TAB2 = TABLE ;

TAB2 . 1 = 'TIRRMARQ S CARR' ;

TAB2 . 2 = 'MARQ ETOI NOLI' ;

TAB2 . TITRE' = TABL ;
TAB2 . TITRE' . 1 = 'INCLUSION'

TAB2 . TITRE' . 2 = 'MATRICE'

DESS (L1TT letLITT. M ) 'LEGE TAB2 TITR' MOT2;
FIN ;

TPS
TPS

TPS

204



Annexe 4. 4 : Erreur normalisée de la contrainte nanale

E(%)= [(ann) rari ~ (Ton) RAF4] x100
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Figure A. 4. 3 : Erreur relative en pourcent dedatrainte normale :
(a) cbté inclusion et (b) c6té Matrice.
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Annexes du chapitre 5

Annexe 5. 1. Evolution temporelle de la contrainte normales,, a I'interface

matrice/précipité pour une inclusion isolée de forra cylindre ellipsoidal

Nous nous intéressons, ici, a I'évolution spateéleemporelle de la contrainte normale
d’'un précipité disposé parallelement a I'axe detiom et ayant un rapport de forme dd_8
test effectué correspond a la simulation, a I'dehalicroscopique, d’'un essai de fluage en
traction (& 600°C, 220MPa) d’'un acier 316 L(N). Goenau paragraphe précédent les calculs
ont été faits en axisymétrique en imposant uneramé de traction de 220 MPa sur les faces

inférieure et supérieure du maillage.

Pour conserver la symétrie du probléme nous imgogar les déplacements sur I'axe
de symétrie (OZ) sont nuls dans la direction Rest déplacements sont bloqués dans la
direction Z sur I'axe de symétrie (OR). Dans lelews, la contrainte nominale est obtenue en
imposant la méme mise en charge que dans les erpés au bout de 54s. La vitesse de la

mise en charge est de 3MPa/s.

| Austenitic Matrix |

T

{ M23Cs carbide along grain boundary

Figure A. 5. 1 : maillage du précipité isolé denfiercylindre ellipsoidal.

La Figure A. 5. 2 présentent les évolutions spadiale la contrainte normatg, dans

la matrice a différents instants, le long de I'faee matrice/précipité. Contrairement a ce que

nous avons pu voir pour le précipité de forme pojmbur lequel le maximum était toujours

206



localisé a la pointe du précipité quel que soitdmps de calcul, on observe, ici, que la
contrainte maximale évolue aussi spatialement (vigiure A. 5. 3).

Proche des I'axe de symétrie pour des temps infiéria 10000s, le maximum de la
contrainte s’éloigne progressivement de I'axe mmistabiliser vers un angle de 15° pour un
temps voisin de 50000s, sa position n’évolue afmetiquement plus jusqu’a la fin des
calculs.

4,00E+08
3,50E+08 =100
--10000
3,00E+08 50000
2,50E+08 —1,00E+05
2,00E+08 -#-4,00E+05
= ~5,00E+05
E 1,50E+08 1.00E+06
"2 1,00E+08 2,00E+06
N —+1,50E+07
5,00E+07
0,00E+00
10 20 30 40 50
-5,00E+07
-1,00E+08
-1,50E+08 |
Angle (°)

Figure A. 5. 2 : Evolution spatiale de la contrainbrmales,, dans la matrice a différents
instants (en secondes) le long de l'interface matprécipité.

4,00E+08

G, (MPa2)

=100
10000
—50000
—1,00E+05
—=-4,00E+05
-+5,00E+05
) 1,00E+06

2,00E+06 p
- 1,50E+07

3,00E+08

2,50E+08

0 10 Angle (0) 20 30

Figure A. 5. 3 : Evolution spatiale de la contrainbrmales,, dans la matrice a différents
instants (en secondes) le long de l'interface mafprécipité — Zoom entre 0 et 30°.
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Si I'on s’interessse maintenant a I'évolution temgle de la contrainte normale
maximale a linterface matrice/précipité (Figure B. 4), on remarque qu’elle augmente
rapidement vers une valeur maximale de l'ordre 8@ BIPa pour un temps proche de 140
heures puis diminue lentement jusqu’a 367 MPa pouemps voisin de 830 heures puis elle
reste pratiquement constante jusqu’a la fin duutalca contrainte maximale apparait alors

dans ce cas, la aussi dans la phase primaire algeflu

4,00E+08 e .
3,50E+08 : (\
3’00E+08 -u-.....................-.... i,
':‘: 4,00E+08 '
Py 1 3008 ]
S 2,50E+08 1 . 1
-9 I 3.80E+08 1
E 1 \ I
- : 3,70E+08 t~ 139h " :
£ 2,00E+08 :g 3606408 |[G,, maximum = 383MPa / :
g :E 3,50E+08 t>833h :
‘= 1.50E+08 :"'E‘ A G, maximum = 367MPa i
Iz
g : E 3308408 :
£ 1.00E+08 : © 320E+08 :
© ’ 1 I
I 3.10E+08 I
: :
5,00E+07 oy 200 = 0 00 to0o !
1 Creep time (h) :
e e e o o e o o e o
0,00E+00
0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000 4500
Creep time (h)

Figure A. 5. 4 : Evolution de la contrainte normadaximalec,, en fonction du temps.
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Annexe 5. 2: Théorie d’Eshelby

(These de Liang Huang dirigée par Maxime SAUZAY)
1. Modele d’Eshelby

Pour calculer les champs de contraintes dans Uiénach en fonction de la déformation
macroscopique, les hypotheses des relations d’Bglseint utilisées. La relation d’Eshelby
est une relation de localisation des contraintes,dgnne que le tenseur des contraintes est
uniforme dans l'inclusion (Eshelby, 1957). Dandegfrtie, nous considérons que l'inclusion
est noyé dans une matrice infinie, de comportersattope, et que les modules d’élasticité

sont les mémes pour I'inclusion et la matrice.

Nous assimilons le cas des précipités dans la eeapiastique métallique a celui
d’une inclusion élastique au sein une matrice iefplastique. Ce qui est différent par rapport
la solution d’Eshelby qui suppose que la matrideekstique isotrope, et que I'inclusion subit
une déformation plastique, nommeé linclusion d’Bblgemodifieé. Cette configuration est
l'inverse de la configuration d’Eshelby Kroner (K, 1961) qui a montré que grace au
principe de superposition, le probleme d’Eshelbydifi® peut étre résolu grace a la solution

du probleme d’Eshelby.

Nous allons commencer par expliciter le probléntestielby. Le tenseur des contraintes dans
I'inclusion est calculé par la loi de Hooke :

oij = Cijki€ia (1)

La déformation de l'inclusios; est liée a sa déformation libgg par le tenseur d’Eshelby,
Siji» (Weinberger et al., 2005) et (Mura, 1987):

1
€x = Sijla€k (2)

Pour une inclusion ellipsoidale élastique homogemeée dans une matrice plastique

homogene, (Eshelby, 1957) a proposé la relatiormgierde calculer les contraintes

microscopiquesc;; en fonction de la deformation plastique macros;pm@iEf(’l et des

contraintes macroscopiquBg (Francois et al., 1992) :
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o5 = Zij + Cijia: (Sijta — Lijia): Efy (3)

avec Cjq le tenseur des rigidités 8y le tenseur d’Eshelby qui dépend seulement de la

géomeétrie de l'inclusion et du coefficient de poiss.

De cette fagon, le probléme d’Eshelby modifié,résolu par :
6 = Zij — Cijia: (Sijra — Tijia): Ely (4)
2. Inclusion sphérique

Dans notre cas les inclusions sont 3D et leurs dsrrsont irrégulieres. Dans un
premier temps, nous allons supposer que les ptésipont de forme sphérique, noyés dans
une matrice plastique, et avec une déformationtiglesse? uniforme dans l'inclusion, la

relation d’Eshelby se simplifie (Sauzay, 2000) :

_ p _ 2(4-5v)
Gij = le — 2}.1.(1 — B) Si]' avec = m (5)

Et pour le modéle d’Eshelby modifie, cette formdkvient avec une déformation plastique

dans la matric&P :
o3 = Zjj + 2u(1 — B) 85 (6)

Pour le 316L(N) a 600°C, E=150 GR&0,3, 2=220MPa, nous avon$=0,476. Et donc a
EP=0,2%, la contrainte atteint 340GPa.

3. Inclusion ellipsoidale

Nous nous plagons dans le cas du probleme d’Esheibgifié. Nous allons
maintenant assimiler les inclusions de formes uliéges a des inclusions ellipsoidales, pour

lesquelles les demi-axes ont des longueurs aaeec, le rapport de forme défini pae c/a.
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r>1, ellipsoide allongé ; r=1, inclusion sphérique ; r<1, ellipsoide plat.

Fig 1. Représentation schématique des différenteses d’inclusion

Pour une inclusion ellipsoidale noyée dans uneiogalromogéne infinie, le tenseur
d’EshelbyS;;q (Weinberger et al., 2005) se calcule de maniews ppbmplexe. Un parametre
g, défini differemment pour l'ellipsoide allongé aulat, est utilisé pour calculer les
composants du tenseur d’Eshelby (Piat et al., 2006)

1
g= m [r(r? — 1)z — arccoshr],r > 1 (7.a)

1

g = m [arccosr —r(1 —r?)z], r<1 (7.b)

Et les composantes du tenseur d’Eshelby sont derpae

Si111 = Sazz2 = il +
1111 — 92222 — 8(1 _ U)(l _ rz) 4(1

g_v)[l—ZU-l-ﬁ]

Sys3s = 1[2 +1]+ & [4+2+3]
e A ) T ) VT

Siiyy = Sypiy = —— [1 1]+ g [412+3]
22 = Son = g S 1T Y e oy | T T T

0(2

2

g
Si133 = Sppss = 1—204+—
1133 = 92233 2(1—U)(1—r2)+4(1—v)[ U+1—r2]

1 1 g 3

2

Sy = r & 1-2
1212_8(1—U)(1—r2)+16(1—v)[4( - U)+1—r2]
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_ _ 1 _ 1+r2 g _ 1+r2
Sis13 = S2303 = 305 [1 2v+ 5| + s [1 20+ 3 1—r2] (8)

En plus, pour les métaux et les alliages métaligleedéformation plastique s’effectue
a volume constant. Pendant le fluage, le chargeestnini-axial selon la direction A cause
des précipités assimilés a des ellipsoides axisignés, les directions ety jouent le méme
réle pour matériaux isotropes. Nous pouvons s'exeriles déformations libres,, par le

tenseur des déformations plastiques suivant :

-1/2 0 0
E;;1=< 0 -1/2 o)Elo 9)
0 0 1

Avec EP la déformation plastique macroscopique pendafitidge sous contrainkqui varie

en fonction du temps.
4. Résultats
4.1.Contrainte autour d’inclusion

Pour commencer les calculs, le rapport de formest choisi égal a 3 et 1/3 et la
déformation plastique axiale a I'’échelle macrosgopiaEP=0,2%. En effet, la distribution
des rapports de forme des précipités observée imx@#alement montre que les précipités
qui ont un rapport de forme égal ou inférieur astsont fréquentsx(90%). Mais vue que
'observation est faite sur la section longitudeak’est-a-dire, sur une surface de 2-
dimensions, nous ne pouvons pas confirmer queréaspités sont sous forme de I'ellipsoide
allongé ou plat. Donc, nous prenons les rapportfoee égaux a 3 et 1/3. La déformation
plastique choisie n'est pas un parametre. Car danwodéle d’Eshelby, les contraintes
augmentent linéairement avec la déformation plastig.e calcul donne le tenseur des

contraintes dans l'inclusion poBP=0,2% :

—36 0 0
o(MPa)(r =3) = ( 0 -36 0 ) (10.a)
0 0 436
-0,117 0 0
o(MPa)(r=1/3) = ( 0 —-117 0 ) (10.b)
0 0 260
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De plus, les contraintes suivant les différenteeations sont calculées selon les vecteurs

normaux a l'ellipsoide :

. a * cosBcos@

—_ -
n = —————| a * cosOsin
VZcosO+a?sind UsIng
C * sin@

(11)

Ici, l'inclusion ellipsoidale représentée Fig 1 esyée dans la matrice isotrope donc I'angle

n'a pas d’effet. La formule devient :

a * cosO

— 1
n=-—————— 12
Vc2cosO+aZsin@ O_ ( )
Cc * sin®

Les résultats sont présentés sur la Fig 2 parnmené d’angle de 15°. Nous pouvons
bien observer que, pour I'ellipsoide allongé, latcainte la plus élevée est celle obtenue au
sommet de l'ellipsoide avex,, = 0,, = 436MPa. La contrainte normale diminue avec une
augmentation de l'angl®, jusqu'a un angled égal a 0°, pour lequel nous trouvons la
contrainte 0,,(0 = 90°, V) = —36MPa. Un phénomene similaire est observé pour

I'ellipsoide plat.

Les résultats sont présentés sur la Fig 2 par rdment d’angle de 15°. Pour nous
peuvons bien observer que, pour l'ellipsoide akgrig contrainte la plus élevée est celle
obtenue au sommet de lellipsoide aveg, = o,, = 436MPa. La contrainte normale
diminue avec une augmentation de 'an@jgusqu’a un angl® égal a 0°, pour lequel nous
trouvons la contrainte,, (6 = 90°, V) = —36MPa. Un phénoméne similaire est observé
pour I'ellipsoide plat.
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300 ¢

(@)
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250 ¢
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12,
150

<
-114MPa 100

Gon (MPa)
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-117MPa 50 0 20 40 60 80 100

-100 *
-150

(b) Angle (°)

Fig 2. Les contraints normales calculées sur Iffate de inclusion ellipsoidale allongée (4.a)
et de inclusion ellipsoide plate (4.b) pour la défation 0,2%

Notre objectif est le calcul de la contrainte nolena l'interface pour prévoir la
rupture d’interface. Une fois que la contraint@iattla contrainte normale critique, la rupture
a lieu. Donc, nous nous intéressons spécifiquedédatontrainte maximale. Dans la suite de
ce chapitre, la comparaison ne sera effectuée guiel@s contraintes suivant I'axe de traction
a la pointe haute du précipité, pour laquellg = 0,,. La méme étude est effectuée pour

I'ellipsoide plat.
4.2 Effet du rapport de forme

L’effet du rapport de forme de l'inclusion sera diidans cette partie. D’aprés les
observations expérimentales, les précipités ontajgsorts de forme compris entre 1 a 10 (ou
1/10 a 1). Les contraintes dans l'inclusion somtudées pour les rapports de formes de 1/100
a 100. La contrainte pour le rapport de forme é&gdl est calculée par I'équation 6. Les
résultats du calcul sont présentés sur la Fig 3.

550

500
450
£ 400
s
< 350
e
3
250
200
0,01 01 1 10 100

rapport de forme (r=c/a)

Fig 3.0nn en fonction du rapport de forme d’inclusion pooewéformation plastique
macroscopique de 0,2%
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Nous voyons clairement la contrainte augmenteglogde rapport de forme augmente
de 1/20 a 10. Mais les contraintes ne varient pasidoup sur l'intervalld0 < r < 100.
Nous pouvons considérer qu’il existe une saturatier’effet de rapport sur la contrainte de
l'inclusion. De plus, le rapport entre la contrairgaturée et la contrainte dans l'inclusion
sphérique est environ 2. De méme fagon, nous p@uwbserver que la contrainte pour un
rapport inférieur a 1/20, la contrainte tend ve26MPa.

4.3 .Vérification des résultats

D’aprés nos connaissances, les mesures expérimeenda contraintes autour de
précipité sont encore rares. Mais nous pouvons aocenpes résultats des cas extrémes avec
les résultats des équations de (Mura, 1987). Pamplbe, pour l'inclusion ellipsoidale avec
r = 10, nous comparons avec les résultats calculés paidudon d’Eshelby pour un cylindre
elliptique . Pour linclusion ellipsoidale aves /20 , nous comparons avec celle pour une

géomeétrie ‘penny shape’.
1) Cylindre elliptique

(Mura, 1987) a proposé des solution explicites dobleme d’Eshelby pour un cylindre
elliptique /a — +). Nos calculs montrent que quand le rapport dméoest supérieur a
10, la contrainte est saturée. Donc, nous avongsictie faire la comparaison entre notre
calculs pour = 10 et la solution d’Eshelby donnée par Mura pourdigrents niveaux de
la déformation plastique de la matrice. Sur la4fida comparaison est effectuée pouoig

Ynn pour négliger I'effet de contrainte appliqué.

16

14 !
12
— 10
(T
% 8
~ ] # Eshelby r=10
€6
s
'c 4 M Mura cylindre elliptique
c
5] ) ]
B
o m®
0% 2% 4% 6% 8% 10% 12%

Fig 4. La comparaison entre nos calculs pour r+18 solution d’Eshelby recalculée Mura
pour un cylindre elliptique pour différents niveads la déformation plastique
macroscopique.
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La comparaison montre que les contraintes calcyd@eke modele Eshelby modifié et
la solution donnée par Mura pour un cylindre dlljpeé sont assez proches. Sauf qu’a tres

grande déformation (>10%), une faible différence asservée. Cette comparaison valide
partiellement les calculs effectués précédemment.

2) ‘Penny shape’

Mura a proposeé une expression de la solution dlBghgour une géométrie ‘Penny

shape’ en fonction du rapport de forme. Nous poswtonc comparer les résultats calculés en
fonction du rapport de forme.

0,07 0,01
X E,OG xX a
?\L %{ 0,008
(=) o
.o # penny shape 0,05 Py # penny shape
— _— 0,006
M eshelby B 0,04 ’
g g M eshelby V'S
= n 2.03 = 0,004
£ o0 E -
W o 002 W
'e . ' * 0002
S X g 0,01 ) . ’
| e B 0 ™ ] a 0
0,001 0,01 0,1 1

E

0,01 0,1

Fig 5. Comparaison entre notre calculs pour rda sblution d’Eshelby proposée par Mura
pour une géomeétrie ‘penny shape’, a la déformailastique macroscopique 0,2%

La comparaison montre que les contraintes calcupges r < 1/20 sont assez
proches, mais celles calculées pour un rapportreypéx 0,05 sont différentes. Ces résultats
confirment bien que pour inférieur a 0,05, nous pouvons considérer linidnsayant une
géomeétrie de type ‘penny shape’. Et la contraianel tvers 0.

5. Discussion

Nos calculs des contraintes dans une inclusiopseiidale noyée dans une matrice
plastique sont effectués en utilisant la solutionpdobleme d’Eshelby inversé. Les résultats
montrent que la contrainte la plus élevée est fdramte suivant la direction paralléle a la

contrainte appliquée. La comparaison avec lesisokide Mura valide partiellement calculs.

(Shibata and Ono, 1978)ont proposé la solutionrdel@me d’Eshelby en introduisant
un param(‘etremzlil—;l ( 1! Correspond au module de cisaillement de lincluse u™

correpond au module de cisaillement de la matribans notre étude nous avons pris m =
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2.35. Nous comparons les résultats des contraimtesales calculées pour m = 2 qui est la
valeur du parametre la plus proche de notre matétia contrainte normale tend vers une

limite pour des rapports de forme supérieurs aulivigrieurs a 0.05 (voir Fig 3).

Il est & noter que la contrainte calculée avec oeéle varie linéairement avec la
déformation, ce qui n’est pas satisfaisant en génl#rest alors nécessaire pour obtenir des

solutions acceptables d'utiliser la Méthode desrieléts Finis, par exemple.
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« Etude numérique et expérimentale de 'endommagemede fluage a long terme dans
les aciers inoxydables austénitiques »

Résumé-L’endommagement de fluage des aciers 316L(N) &téiieé expérimentalement et
théoriquement a des températures élevées et des tenmupture jusqu'a dix-neuf ans. Pour le
fluage a court terme, les durées de vie sont ciemeent prédites par le modéle de striction en
tenant compte de la dispersion expérimentale. Ldemeode Riedel couplant croissance de
cavités par diffusion lacunaire et germination cwre est utilisé afin de prédire I'effet de
'endommagement intergranulaire sur la durée dedew aciers 316L(N). Les durées de vie
sont correctement prédites par ce modéle poumubgd a long terme quelle que soit l'acier
austénitique étudié et la température appliquég°GZ00°C). En tenant compte du régime
de vitesse basse contrainte de la loi de Nortomddele de Riedel permet de prédire la durée
de vie de fluage jusqu'a 25 ans. Aucun parametrstéjn’a été utilisé dans le modele de
Riedel. Mais le taux de nucléation de cavités @bie déduit des mesures de densité de
cavités a partir des observations MEB-FEG. La e#ieih se produit principalement aux
interfaces carbures MCs /matrice austénitique. L'effet de I'hétérogénédada microstructure
sur les concentrations de contraintes a l'interiaegrice/précipité est simulé par la méthode
des éléments finis (logiciel Cast3M). Elle vise étedminer la distribution des champs de
contraintes normales autour de précipités et angrédmériquement le taux de nucléation de
cavités. Les caractéristiques des précipités etolmportement en fluage de la matrice
austénitique sont conjointement pris en compte. digsilations numériques sont en accord
avec les observations de sites préférentiels deorogvitation.

Mots clés :Aciers Inoxydables AusténitiquesFluage a Long Terme Striction— Endommagement
Intergranulaire- Cavitation— Croissance de Cavités par Diffusion Lacunaiiiffusion aux joints de
grains — calcul par EFs — contraintes aux intedanatrice/précipité.

« Numerical and experimental study of long term crep damage in austenitic stainless
steels »

Abstract—The creep fracture of 316L(N) austenitic SSs lenlstudied both experimentally
and theoretically for high temperatures and lifesmup to nineteen years. For short term
creep, experimental lifetimes are predicted byrieking model taking into account scatter in
input parameters. The Riedel modeling of cavitywghoby vacancy diffusion along grain
boundaries coupled with continuous nucleation entlarried out. Lifetimes are predicted
fairly well using this model for long term creepliae whatever the considered austenitic SSs
and the applied temperature (525°C - 700°C). Takimg account low and high stress
regimes of the Norton-power law, the Riedel modieMes us to predict the creep lifetimes in
agreement with literature results up to 25 yeacsfifted parameter has been used as applying
the Riedel model. But the cavity nucleation rateusti be deduced from cavity density
measurements using FEG-SEM observations. The mateutar cavitation occurs mainly at
M23Ce carbides / austenitic matrix interfaces. That ligywhe effect of the heterogeneity of the
microstructure at the matrix/precipitate interfesteess concentrations is simulated by the
finite element method (Cast3M software). It aimsd&termine the distribution of normal
stress fields around precipitates and to predetcdvity nucleation rate. The features of the
precipitates and the creep behavior of the austematrix are both taking into account.
Numerical simulations are in agreement with thesoletions of preferential sites cavitation.

Key words:Austenitic Stainless Steels (SSs)long Term Creep- Necking- Intergranular damage
Cavity Nucleation— Cavity Growth by Vacancy Diffusior Grain Boundary Diffusion. — Finite
Element Method — Stress at the Interface Matrixdiprate.



