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1 Contexte et démarche




Afin de répondre a la demande énergétique croissante, les acteurs du secteur de I'énergie nucléaire
dont le CEA fait partie, développent de nouvelles centrales électriques beaucoup plus performantes.

Le Forum International de la Génération IV a lancé un vaste programme de recherches et de
développement afin de développer une nouvelle génération de réacteurs nucléaires.

Les enjeux de cette future génération de réacteurs nucléaires sont multiples :

Garantir la sécurité des installations ;
Améliorer les rendements ;
Diminuer la quantité de combustible utilisée, ainsi que le volume de déchets radioactifs ;

AN NI NN

Réduire les risques de prolifération nucléaire.

Six modeles de réacteurs nucléaires répondant a ces criteres, ont été sélectionnés et font I'objet de
recherches approfondies.

L'option technologique choisie pour améliorer les rendements des centrales nucléaires est
I’élévation de la température de fonctionnement. Afin d’atteindre cet objectif, I'utilisation d’un fluide
caloporteur autre que 'eau est inévitable. Des fluides caloporteurs a base de sodium ou d’hélium
sont proposés.

L'augmentation des températures au sein des réacteurs implique donc inévitablement que les
matériaux de structure puissent résister a ces nouvelles conditions en service.

C’est dans ce contexte que les aciers a 9 % de chrome ont fait I'objet de nombreuses études. Ces
aciers ont été désignés comme candidats potentiels pour certaines applications sollicitées a des
températures élevées, telles que les circuits secondaires ou les générateurs de vapeur. Ces aciers
présentent plusieurs avantages, en particulier par rapport aux aciers austénitiques, tel que le 316LN,
matériaux utilisés pour les réacteurs expérimentaux Phénix et Superphénix. lls possedent une
meilleure conductivité thermique, un coefficient de dilatation thermique plus faible et une bonne
résistance a la corrosion. Leur co(t est moindre par rapport aux aciers austénitiques.

Les applications citées sont principalement sollicitées en fluage ou en fatigue-fluage a des
températures proches de 525 °C.

La composition de ces aciers a 9 % de chrome a régulierement été optimisée par des groupes de
recherche au cours des trente derniéres années, dans I'optique d’améliorer leurs propriétés
mécaniques et leur soudabilité. Les teneurs en niobium et en vanadium ont d’abord été optimisées,
donnant naissance aux nuances T91/P91. Puis, I'optimisation par I’ajout de tungsténe a permis a de
nouvelles nuances d’apparaitre, telles que le P92, P211, E911. Klueh et Harries [Klueh et Harries,
2001] détaillent I'évolution de la composition chimique de ces aciers, ainsi que I’évolution des
propriétés mécaniques résultantes.

La nuance a 9 % de chrome retenue pour la présente étude est I'acier Grade 92 (ASME Grade 92).

La technique d’assemblage utilisée pour les composants visés est le soudage. L'opération de
soudage entraine des augmentations de températures locales au sein du matériau qui donnent donc
lieu a des évolutions microstructurales. En particulier, des changements de phase se produisent dans
le métal de base lors du soudage, dans la zone affectée thermiquement (ZAT). Ces modifications de



la microstructure influencent significativement les propriétés mécaniques du matériau et en
particulier la tenue en fluage.

Plusieurs études ont montré que les joints soudés en acier a 9 % de chrome sont sensibles a la
rupture de type IV qui se produit dans la ZAT, parallélement a la ligne de fusion mais pres du métal
de base, lors de sollicitations en fluage a hautes températures et généralement a basses contraintes
(Watanabe et al., [Watanabe et al., 2006] Spigarelli and Quadrini [Spigarelli and Quadrini, 2002] pour
I’acier Grade 91 et Kasl et al. [Kasl et al., 2009], Falat et al. [Falat et al., 2009], Tabuchi et al. [Tabuchi
et al., 2010], Pétry et al. [Pétry et al., 2009] pour I'acier Grade 92).

Le graphique de la Figure 1-1 indique le lieu de rupture en fluage sur un joint soudé en acier Grade
92 [Masuyama et al., 2010] en fonction des conditions de sollicitation et du procédé de soudage.
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Figure 1-1: lieu de rupture des éprouvettes travers joint d’un acier Grade 92, en fonction des données de fluage.
[Masuyama, 2010].

Ce graphique met en avant que, pour des régimes de températures élevées et de contraintes
faibles, la rupture se produit dans la ZAT. Pour des températures plus basses et des contraintes plus
élevées, la rupture se produit dans le métal de base. A 575 °C et sur des éprouvettes travers joint en
acier Grade 92, Pétry et al. [Pétry et al., 2009] ont également constaté la rupture en zone fondue, a
des niveaux de contraintes de 190 MPa et 200 MPa.

L’objectif de la présente étude est de caractériser la microstructure du joint soudé Grade 92 et de
modéliser son comportement en fluage a 550 °C.

Les centrales sont dimensionnées pour fonctionner pendant 60 ans. Des essais de fluage de cette
durée ne sont pas réalisables en laboratoire. Afin de prédire le comportement a long-terme, il est
donc nécessaire de se baser sur des données extrapolées a partir d'essais a plus court-terme.

Une campagne d’essais de fluage a été lancée dans le cadre de ce projet. Les durées de ces essais
sont évidemment courtes (entre 500h et 25 000 h) comparées aux durées de vie en service. Un
modele de comportement en fluage du joint soudé Grade 92 a donc été développé afin de prédire les
durées de vie en fluage des structures soudées en service.



Dans le cadre de cette campagne expérimentale, plusieurs types d’essais ont été lancés. Dans un
premier temps, des essais de fluage sur éprouvettes lisses prélevées dans le sens travers du joint
soudé ont permis de connaitre les informations relatives a leur comportement: régime
d’écoulement en fluage, mode et lieu de rupture. Pour cette étude, deux joints soudés ont été
réalisés par I'assemblage de deux tubes du méme métal de base, avec deux produits d’apport et des
procédés légerement différents :

v Le produit d’apport P92-IG pour le premier joint qui sert aux premiers essais de fluage et aux
essais de fluage a long terme. Ce joint est fabriqué par procédé de soudage TIG en mode
manuel ;

v' Le produit d’apport Thermanit MTS 616 qui sert pour tous les autres essais et qui est donc le
principal matériau de I'étude. Le procédé utilisé est le soudage TIG en mode automatique.

Afin de modéliser le comportement en fluage du joint soudé, la méthode utilisée a consisté a
déterminer le comportement en fluage de trois zones du joint. Les trois zones considérées sont le
métal de base, la zone intercritique (ICHAZ) et la zone fondue. La simulation de la réponse en fluage
des assemblages soudés est ensuite réalisée en utilisant une approche multi-matériaux.

Les propriétés en fluage du métal de base sont préalablement déterminées a travers des essais de
fluage sur éprouvettes lisses. Ces essais ont permis de déterminer les caractéristiques de
déformation en fluage et ainsi de formuler un modele de comportement du matériau. Les
parametres du modele ont été ajustés a I'aide des courbes expérimentales.

Pour déterminer le comportement en fluage de ces zones spécifiques du joint soudé, des essais de
fluage sur éprouvettes entaillées ont été mis en place et réalisés. Les données de ces essais sont
comparées aux données de fluage sur éprouvettes lisses en termes de contraintes de von Mises.
Panait [Panait, 2010] a en effet démontré que les essais sur éprouvettes lisses et entaillées d’un acier
Grade 92 sollicitées en fluage a 600 °C et 650 °C sont comparables en termes de contraintes de von
Mises.

Compte-tenu de la géométrie fine de I'lCHAZ, une méthode complémentaire a été utilisée pour
compléter la base expérimentale. Elle consiste a reproduire la microstructure de I'lCHAZ et a tester
son comportement en fluage sur un volume de matiere plus important.

La premiere partie de ce travail est dédiée a la caractérisation microstructurale et mécanique du
métal de base Grade 92 détensionné. Dans un premier temps, un rapide état de I'art de I'acier Grade
92 est présenté. Puis, une caractérisation microstructurale approfondie du métal de base
détensionné est introduite. Le comportement mécanique du matériau a ensuite été étudié a 20 °C et
550 °C. Pour terminer, un modele de comportement en fluage a 550 °C du métal de base est établi.

La seconde partie est consacrée a la caractérisation microstructurale du joint soudé de I'étude. Une
attention particuliére a été portée a la zone intercritique, lieu de rupture en fluage des joints soudés
a 550 °C. La microstructure de I'lCHAZ est comparée a celle du métal de base afin de comprendre les
raisons de sa faible résistance mécanique.

La derniere partie est consacrée a la description et a la modélisation du comportement en fluage du
joint soudé Grade 92 et de ses zones. Un modele de comportement similaire a celui du métal de base
a été utilisé pour I'lCHAZ et la zone fondue. Les paramétres des deux modeles ont été identifiés grace



aux courbes expérimentales. L’approche multi-matériaux est présentée et la validité du modele est
finalement discutée. Les effets de structure dans I|'éprouvette travers joint, induits par les
hétérogénéités de comportement et de résistance au fluage entre les différentes zones, sont
analysés a partir de simulations par éléments finis.



16



2 Etude du métal de base
détensionné : caractérisation
expérimentale et modélisation
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Cette partie est consacrée a la présentation de I'acier Grade 92. Le métal de base de la présente
étude a subi le traitement thermique post soudage (PWHT) de 2h a 760 °C. Dans la suite de I'étude, il
est appelé métal de base détensionné. Un état de I'art du métal de base Grade 92 non détensionné
est présenté dans la premiere partie de ce chapitre. Trés peu d’études sont consacrées dans la
littérature au métal de base détensionné. Une étude microstructurale du métal de base détensionné
est détaillée dans la deuxieme partie.

2.1 L’acier P92

2.1.1 Composition chimique

Le métal de base de I'étude est 'ASME Grade 92, X10CrWMoVNb9-2 selon les normes francaise et
européenne. Le matériau est fourni par Vallourec et Mannesmann sous forme d’un tube sans
soudure de 219 mm de diamétre et de 19 mm d’épaisseur.

La composition chimique du métal de base Grade 92 de I'étude est donnée dans le Tableau 2-1.

C Mn P S Si Cr W | Mo | V Nb N B Al Ni

Métal de

base 0,12 0,54 | 0,014 | 0,004 | 0,23 | 8,68 | 1,59 | 0,37 |0,19| 0,06 | 0,046 | 0,002 | 0,02 | 0,26

Tableau 2-1 : composition du métal de base Grade 92 de I'étude (% en masse).

Cette composition est optimisée afin d’améliorer les propriétés en fluage du matériau. L'influence
des éléments d’alliage est résumée dans le Tableau 2-2.

Cr Entre 9 et 12%, cet élément alpha-gene assure une bonne tenue en fluage ainsi
gu'une bonne résistance a l'oxydation. Au-dela de ces teneurs, le soudage de cet
alliage est rendu difficile. Elément trempant et durcissant, il diminue la température
de transformation martensitique Ms.

C Cet élément est nécessaire a la formation des carbures M,;Cg, essentiels a la tenue en
fluage.

Une teneur en carbone comprise entre 0,1 et 0,2% est suffisante pour former des
carbures nécessaires a une bonne tenue en fluage et maintenir la soudabilité.

N Cet élément est nécessaire a la formation de nitrures VN et NbN. Ces précipités
contribuent a la tenue en fluage du matériau.

Ni et Cu Ces éléments gamma-génes favorisent I'apparition de la ferrite delta et diminuent Ms
et la température inférieure du domaine monophasé de |'austénite Ac1.
Le nickel déstabilise les M,3Cs mais stabilise la structure en sous-grains.

B Le bore améliore la résistance au fluage. Il stabilise les précipités M,;Cs et retarde leur
grossissement.

W et Mo Eléments en solution solide de substitution pour renforcer la structure.

Vet Nb Eléments nécessaires a la formation de carbures, nitrures et carbonitrures: les MX,

essentiels au renforcement vis-a-vis du fluage.

Tableau 2-2 : Role des principaux éléments d’alliage dans la microstructure de I'acier Grade 92 [Klueh, 2001].
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2.1.2 Traitements thermiques

Apres mise en forme, l'acier P92 subit un traitement thermique en trois étapes : une
austénitisation, une trempe et un revenu. Le matériau de I’étude a été austénitisé a 1060 °C pendant
30 minutes, a subi une trempe a I'air puis a été revenu a 770 °C pendant 60 minutes. Contrairement
aux traitements thermiques usuellement appliqués, la température de revenu est trés proche de
celle du PWHT (2h a 760 °C).

Il a été démontré que la morphologie des microstructures martensitiques obtenues affecte
fortement la résistance au fluage et la dureté du matériau [Krauss, 1999].

L’austénitisation doit étre réalisée a des températures comprises entre 1040 et 1070 °C [ECCC,
2005] pendant une durée variable selon I'épaisseur de la piece. Au cours de ce traitement, les grains
austénitiques croissent modérément.

Ainsi, la température d'austénitisation et le temps de maintien déterminent la taille moyenne du
grain. Brachet [Brachet, 1991] explique que la taille du grain peut influer sur la structure de la
martensite obtenue apres trempe, en particulier la géométrie des paquets de lattes paralleles.
Cependant, la durée de I'austénitisation et donc la taille des grains austénitiques n’affectent pas les
distributions de tailles de lattes dans la martensite résultante [Dronhofer et al., 2003].

La trempe est réalisée a I'air. Un refroidissement rapide permet la transformation intégrale de
I'austénite en martensite. Extrémement rapide, cette transformation de phase s’effectue sans
processus de diffusion, ce qui génére des contraintes importantes dans la microstructure.

La martensite en lattes obtenue présente une forte densité de dislocations et une dureté élevée.

Le revenu s’effectue a une température comprise entre 750 et 800 °C [ECCC, 2005] pendant une
durée variable en fonction de I'épaisseur de la piece. Il est essentiel que le revenu de la martensite
soit réalisé a une température inférieure a Acl afin d'éviter la formation d'austénite de réversion et
ainsi de garantir une ténacité acceptable.

Le matériau s'adoucit au cours de ce traitement thermique. La restauration et la précipitation ont
lieu, ce qui réduit la dureté de la martensite. La densité de dislocations diminue et les contraintes
internes sont réduites. Plus de détails sur 'adoucissement de la matrice martensitique seront donnés
dans la suite de cet état de I'art.

2.1.3 Microstructure des aciers a 9% de chrome

La martensite, phase métastable, est formée a partir d'un refroidissement rapide de la phase
austénitique. L'austénite cristallise dans un systeme cubique a faces centrées. La martensite
cristallise dans une structure quadratique centrée. Cependant, pour de faibles teneurs (<0,2%) en
carbone, elle peut étre considérée comme une structure cubique centrée. A ce stade, elle est
revenue.

Les transformations survenues au cours des trois étapes de traitement thermique ont abouti a la
formation d’une microstructure complexe.

Le grain austénitique initial se subdivise en plusieurs petites structures imbriquées, dont les
dimensions sont hiérarchisées (Figure 2-1) [Morito et al., 2006, Kitaraha et al., 2006].

19



2
Y
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Figure 2-1 : schéma simplifié de la microstructure imbriquée de la structure martensitique, [Kitahara, 2006].

1. L’ancien grain austénitique est la structure de plus grande taille. Ses dimensions varient entre
10 et 60 um en fonction de la température d'austénitisation. Ennis et al. estiment a environ
22 um la taille moyenne des anciens grains austénitiques d'un acier P92 apres 2h
d'austénitisation a 1070°C [Ennis et al., 1997].

2. Le paquet est composé d’un ensemble de blocs de lattes [Morito, 2006] dont un plan dense
{110}, est approximativement paralléle au méme plan dense {111},. Les observations sur des
coupes du matériau indiquent que les paquets formés au sein d'un méme grain austénitique
varient significativement en forme et en taille. Néanmoins, ce constat n’a jamais été vérifié
en trois dimensions.

3. Le bloc de lattes est composé de lattes de martensite d'orientations cristallines proches.

4. L'entité la plus fine avant le revenu est la latte de martensite. Les lattes sont séparées par des
joints de faible désorientation [Morito, 2006]. Le revenu entraine ensuite la formation de
sous-grains. La latte est alors considérée comme un alignement de sous-grains.

La microstructure martensitique du métal de base, arrangée en paquets et en blocs de lattes, est
observable sur la micrographie optique de la Figure 2-2. Les tailles d’anciens grains austénitiques de
I'acier Grade 92 non détensionné de cette étude sont comprises entre 20 et 40 um [Giroux et al.,
2010].
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Figure 2-2 : micrographie optique de la structure du métal de base non détensionné [Giroux et al., 2010].

Une cartographie EBSD du métal de base P92 est présentée sur la Figure 2-3. La cartographie a été
réalisée avec un grandissement de 500 et un pas de 150 nm. Seuls les angles de désorientation de
plus de 2° et les grains de diametres supérieurs a 5 pixels, ont été considérés. La cartographie révéle
la structure en blocs de lattes de la martensite.

Figure 2-3 : a) cartographie d’orientation du métal de base non détensionné et b) cartographie en qualité de cliché de
diffraction. L’orientation est selon la direction Z (normale au plan d’observation) dans le triangle standard du cristal de
structure cubique centrée [Giroux et al., 2010]..

2.1.4 Evolution de la microstructure au cours du revenu
Le déplacement coordonné des atomes lors de la transformation martensitique génére des

contraintes internes importantes. En conséquence, la sous-structure martensitique en lattes produite
suite a la trempe est constituée d'une forte densité de dislocations enchevétrées.

Les fortes contraintes internes et la densité élevée de défauts induites par la transformation
martensitique ont pour conséquence de fragiliser I'acier et de le rendre particulierement dur
(typiguement 500 HV).
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Un revenu est appliqué a la martensite afin de réduire ces contraintes internes. Il permet d’adoucir
I"acier en réduisant la densité de dislocations.

Le revenu active les phénomenes de diffusion et de restauration grace a la montée et au maintien
en température entre 600 et 800°C. La restauration correspond a un réarrangement des éléments de
la microstructure vers un état plus stable. Elle entraine la formation de sous-grains et de réseaux de
dislocations, qui constituent les frontieres de ces sous-grains [Ennis, Zielinska-Lipiec et al., 2000,
Hald, 2008]. La densité de dislocations, élevée aprés |'étape de trempe, est réduite grace a la
formation des sous-grains [PeSicka, 2003].

Par ailleurs, la précipitation de certains carbures et carbonitrures se produit au cours du revenu.
Nous détaillerons ce point par la suite.

Giroux et al. [Giroux et al., 2010] ont évalué la taille moyenne des sous-grains du métal de base non
détensionné. Les mesures de tailles de sous-grains ont été réalisées grace a des observations par
microscopie électronique en transmission sur des lames minces. Le MET utilisé est un PHILIPS
EMA430, dont la tension d’accélération est de 300 kV. Trois clichés de la microstructure obtenus avec
un grandissement de 15000 et pris dans différentes zones de la lame mince, ont été utilisés pour
obtenir les distributions de tailles de sous-grains.

Les contours de sous-grains ont été tracés manuellement par l'auteur. Une procédure de
dépouillement grace au logiciel d’analyse d’images Visilog a ensuite été appliquée. Le logiciel fournit
une estimation du diametre équivalent des sous-grains.

Des mesures de tailles de sous-grains issues de la littérature sont rassemblées dans le tableau
suivant (Tableau 2-3).

Références Traitements thermiques Largeur des sous-grains (um)
1070°C (2h) - 715°C (2h) 0,37 +/-0,1
P. J. Ennis, A. Zielinska-Lipiec et 1070°C (2h) - 775°C (2h) 0,42 +/-0,1
A. Czyrska-Filemonowicz, 2000,
2003. 1070°C (2h) - 835°C (2h) 0,50 +/-0,1
970°C (2h) - 775°C (2h) 0,38 +/-0,1
Giroux et al., 2010 1070°C (2h) - 770°C (2h) 0,37 +/-0,17

Tableau 2-3 : Taille moyenne des sous-grains dans l'acier P92 a réception en fonction du traitement thermiques [Ennis et
al., 1997].

Ces données sont cohérentes avec celles du matériau de I'étude pour le traitement thermique
considéré.

La largeur des sous-grains varie trés peu avec la température de revenu entre 715 et 775 °C, en
particulier compte-tenu de l'incertitude de mesure, mais évolue au-dela de 775 °C. Dronhofer et al.,
[Dronhofer et al., 2003] indiquent que la durée du revenu influence la taille des micro-grains pour
des températures de revenu supérieures a 750 °C.
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Par ailleurs, la température d'austénitisation n'a pas d'influence sur la taille des sous-grains. Pour
une méme température de revenu de 775°C, les dimensions des sous-grains sont tres proches pour
des températures d'austénitisation de 970 et 1070°C.

2.1.5 Relations d'orientation au sein de la microstructure

Il existe plusieurs relations approchant celle entre la phase "mere" austénitique et le produit de
transformation, la martensite. Aucune d'entre elles n'est cependant exactement suivie.

Les principales relations rapportées dans la littérature sont [Barcelo et al., 2010] :

- KURDJUMOV-SACHS (KS)

(011),//(111), et [111],//[011],

- NISHIYAMA-WASSERMANN (NW)

(011)¢//(111), et [011]//[112],
- GRENINGER/TROIANO (GT)
(011),//(111), (a1°) et [17 177],//[1217 5],
Le plan d'habitat de la martensite en lattes est proche de {1 1 1} y [Morito et al., 2006].
Les différentes échelles de structures présentent les relations d’orientations suivantes :

- L'acier P92 n’est pas texturé. Le traitement de normalisation et de trempe appliqué
n’entraine pas la formation de grains austénitiques texturés.

- Les désorientations entre paquets de lattes sont partiellement aléatoires. Au sein d'un
méme ancien grain austénitique, les désorientations entre paquets ne sont pas aléatoires,
ceux-ci étant liés par des relations d'orientation avec le méme grain d’austénite mére.

- Au sein d'un paquet, les blocs comportent des lattes d'orientations cristallines proches
issues des différents variants de martensite. Les relations d'orientation précisent la formation
de 24 variants.

- Les sous-grains sont séparés par des frontieres de faible désorientation (<5°).

La structure en sous-grains de la martensite est observable grace a des micrographies réalisées au
MET (Figure 2-4).
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Figure 2-4 : micrographie MET en champ clair de la structure de sous-grains dans le métal de base de I’acier Grade 92 non
détensionné de I’étude [Giroux et al., 2010].

2.1.6 Densité de dislocations

On trouve dans I'acier, deux types de dislocations :

> Les dislocations mobiles, responsables de la déformation viscoplastique. Au cours de leur
mouvement, elles interagissent avec les éléments de la microstructure (autres
dislocations, précipités, joints...).

> Les dislocations immobiles dont I'arrangement constitue les sous-joints.

La densité de dislocations mobiles de 'acier Grade 92 non détensionné de |'étude est estimée a
2.10"m? [Giroux et al., 2010].

Le Tableau 2-4 ci-dessous rassemble des valeurs de densités de dislocations mobiles dans I'acier
P92 en fonction du traitement thermique appliqué [Ennis et al., 1997, 2000].

Les densités de dislocations ont été mesurées en utilisant la méthode des intercepts linéaires sur
des micrographies en transmission. Cette méthode consiste a mesurer le nombre de points
d'intersection des lignes de dislocations avec un quadrillage superposé a la micrographie.

Références Traitements thermiques Densité de dislocations (10**m)
1070°C (2h) - 715°C (2h) 9,04/-1,0
P. J. Ennis, A. Zielinska-Lipiec 1070°C (2h) - 775°C (2h) 7,0 +/-0,9
et A. Czyrska-Filemonowicz,
1997, 2000. 1070°C (2h) - 835°C (2h) 2,3+/-0,6
970°C (2h) - 775°C (2h) 8,7+/-1,2

Tableau 2-4 : Densité de dislocations mobiles dans I'acier P92 a réception en fonction du traitement thermiques.

En tenant compte des incertitudes de mesure, on constate que la densité de dislocations évolue
peu pour des températures de revenu comprises entre 715 et 775°C. Par ailleurs, elle diminue
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lorsque la température de revenu augmente mais reste élevée (>10™ m™) quel que soit le revenu
[Dronhofer at al., 2003].

La température d'austénitisation ne semble pas avoir d'influence sur la densité de dislocations,
pour les conditions utilisées ici.

2.1.7 Précipités

Ces éléments sont présents au sein de la microstructure. lls sont présents a plus de 85 % sur les
joints et sous-joints de la microstructure [Abe et al., 2007].

lls agissent sur le mouvement des dislocations et sur I’évolution de la microstructure sous
sollicitations. Ainsi, ils ont une influence sur le comportement mécanique de I'acier.

Les plus gros précipités sont mis en évidence par attaque chimique au réactif de Villela. lls révelent
I’existence des joints et des sous-joints.

Il existe deux types de précipités répartis selon des proportions différentes [Fournier, 2007, Abe et
al., 2007, Kaneko et al., 2004] :

e Les précipités de type M,Cs, riches en chrome, (en molybdéne et en tungsténe en petite
guantité), situés sur ou trés prés de I'ensemble des joints de grains ou de sous-grains
[Fournier, 2007, K. Kaneko, 2004] (Figure 2-5). La micrographie en champ clair sur réplique
extractive de la Figure 2-5 illustre cette répartition. lls précipitent au moment du revenu. Au
cours de I'étape d'austénitisation, ils sont complétement dissous. Ces précipités retardent le
grossissement des sous-grains et ainsi participent a la tenue en fluage de ces matériaux.

(a)

Figure 2-5 : micrographie au MET en champ clair de précipités M,;C; dans un acier 9%Cr' [Kaneko et al., 2004].

Certains auteurs ont évalué I'influence du traitement thermique sur la taille des précipités (Tableau
2-5). Les valeurs ont été mesurées au MET sur des répliques extractives.

! 9€r-0,1C-0,4Si-0,4Mn-1Mo-0,25V-Fe

25



L Traitements Diameétre moyen des
Références . foe s
thermiques précipités (nm)
1070°C/715°C 72 +/-16
P. J. Ennis et al., Zielinska 1070°C/775°C 89+/-13
et al. [1997, 2000] 1070°C/835°C 82+/- 12
1145°C/775°C 68+/-18
Igarashi et al, 2000 1070°C/775°C 90

Tableau 2-5: diamétre moyen de précipités M,3C; dans un acier Grade 92 a réception en fonction du traitement
thermique.
A partir d’'une température de revenu de 715°C, on constate que le diametre moyen des M,;Cg
n’évolue plus de maniere significative avec la température de revenu.

e Précipités de type MX, riches soit en vanadium soit en niobium [Kaneko, 2004]:

» Les V(C,N) : de forme aplatie, ils contiennent du niobium en faible quantité et
précipitent principalement pendant le revenu. Les VN sont présents dans les lattes.

» Les Nb(C,N) : de forme sphéroidale, ils contiennent un peu de V (d=30-40nm). Ils
sont répartis de maniére uniforme et homogene dans la microstructure. Ces
précipités sont déja présents dans la microstructure avant I'étape d'austénitisation
[Ennis, 1997]. L’austénitisation et le revenu ne permettent pas une remise en
solution de I'ensemble de ces précipités car ils sont stables a haute température.

Ces précipités sont trés stables jusqu'a des températures élevées. L'augmentation de température
de revenu jusqu'a 835°C n'entraine pas une augmentation du diametre moyen des précipités,
comme l'indique le Tableau 2-6 [Ennis, Zielinska-Lipiec, 1997, Igarashi, 2000]. Les mesures ont été
réalisées au MET sur des répliques extractives.

Traitements

Diameétre moyen des

Auteurs . (e ez
thermiques précipités (nm)
1070°C/715°C 14 +/-1
P. J. Ennis, et al., Zielinska 1070°C/775°C 16+/-1
etal., 2000 1070°C/835°C 16+/-1
1145°C/775°C 16 +/-1
Igarashi et al, 2000 1070°C/775°C 20

Tableau 2-6 : diamétre moyen des précipités MX dans I'acier P 92 a réception en fonction du traitement.

Les précipités majoritairement présents parmi les MX sont les nitrures de vanadium [Abe, 2007].
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Dans la structure martensitique des aciers a 9% de chrome, les plus gros précipités M,3C¢ (200nm)
sont localisés au niveau des anciens joints de grains austénitiques, alors que les précipités M,3;Cs de
plus petite taille (50-100 nm) sont situés aux frontieres de sous-grains [Abe, 2007, Kaneko, 2004].

Comme il a été décrit précédemment, les frontiéres des anciens joints de grains austénitiques
correspondent pour la plupart a des désorientations cristallines élevées. A l'inverse, les joints de
lattes de martensite ont principalement des faibles angles de désorientation. La diffusion d'atomes le
long des interfaces dépend de la structure de celles-ci. Les vitesses de diffusion le long des joints de
forte désorientation sont généralement plus élevées que les vitesses le long des joints de faibles
désorientations. Les anciens joints de grains austénitiques constituent alors des chemins de diffusion
plus rapides, favorisant ainsi la formation des carbures le long des anciens joints de grains
austénitiques au cours du revenu. Le grossissement des M,3;Cs est donc plus rapide aux anciens joints
de grains austénitiques qu'entre les lattes de martensite [Kaneko, 2004]. La formation des carbures
dépend également des ségrégations locales (chrome, carbone, azote ...), différentes dans les
différents types de joints.

Les MX de type Nb(C, N) apparaissent avant la phase d’austénitisation. Les plus gros ne sont pas
dissous au cours de cette phase et grossissent pendant le revenu [P.J. Ennis, W.J. Quadakkers, 2000].
Les autres précipitent a nouveau pendant le revenu. A l'inverse, les précipités VN apparaissent au
moment du revenu. Le site préférentiel de germination de ces deux types de précipités, Nb(C, N) et
VN, se situe dans les lattes de martensite, sur les dislocations. lls servent d’obstacles aux
mouvements des dislocations et retardent le réarrangement des dislocations au cours de la
déformation en fluage.

Ces précipités épinglent les dislocations mobiles dans la matrice, conduisant a I'augmentation de la
résistance au fluage de ces aciers.

Les VN sont pour la plupart dispersés de maniere homogene dans les lattes [Panait et al. 2010,
Sawada et al., 2001]. Les NbC ont une taille supérieure a celles des VN.

Les précipités Nb(C, N) de forme sphéroidale non dissous au cours de l'austénitisation, peuvent
servir de sites de germination a des précipités V(N, C) en forme de lamelle lors du revenu. On
observe alors des précipités de formes et de compositions complexes, les "V-wings". [P.J. Ennis et al.,
1997]. Ces précipités ne sont pas stables et évoluent fortement avec la température de revenu. Ennis
et al. ont mesuré une évolution du diametre moyen de ces précipités de 43 a 104 nm pour la méme
gamme de traitements thermiques testée.

Le schéma de la Figure 2-6 récapitule les différents lieux de ségrégation des deux types de
précipités présents dans un acier 9% de chrome.
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Figure 2-6 : Schéma de répartition des précipités aux différentes interfaces d'un acier 9% de chrome [Kaneko, 2004].
PAGB : ancien joint de grains austénitiques.

Les éléments W et Mo en solution solide retardent la restauration des dislocations lors du fluage en
génant la diffusion des atomes de fer [Abe et al., 1991]. Ces éléments peuvent se dissoudre dans les
carbures M23Cs, améliorant ainsi leur stabilité a haute température et favorisant la résistance en
fluage sur des longues durées.

2.1.8 Conclusions sur le métal de base détensionné

Cet état de I'art sur le métal de base décrit la microstructure du métal de base en acier Grade 92 a
|’état de réception aprés un traitement thermique de normalisation et de revenu. Il s’agit d’'une
microstructure martensitique arrangée en paquets et en blocs de lattes. La taille des anciens grains
austénitique peut varier entre 10 et 80 um. Les résultats ci-dessus montrent que le traitement
thermique de détensionnement post-soudage (PWHT) ne devrait pas a priori affecter la
microstructure du métal de base. On peut donc a priori les appliquer au métal de base
« détensionné ».

La taille moyenne des sous-grains de ce matériau est de I'ordre de 0,42 um (+/- 0,1um). La densité
-2

de dislocations est estimée a environ 7.10" m™.
Deux types de secondes phases sont présents dans la microstructure : les précipités M,;Cg, riches
en chrome, en molybdéne ou en fer, et les précipités de types MX (M =V ou Nb, et X=C ou N).

Les M,3C; sont localisés au niveau des anciens joints de grains austénitiques ou des sous-joints, et
contribuent a la tenue en fluage du matériau, en stabilisant la sous-structure. Dans ce matériau, la
taille moyenne de ces précipités est estimée a 89 nm (+/- 13 nm).

Les MX sont répartis de maniere homogene dans la microstructure et jouent un réle prépondérant
dans la tenue en fluage du matériau en limitant le mouvement des dislocations. Dans ce matériau, la
taille moyenne de ces particules est évaluée a 16 nm (+/- 1nm).
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2.2 Etude du métal de base Grade 92 détensionné

Les tubes d’acier Grade 92 de I'étude ont été assemblés par soudage. Un traitement thermique
post-soudage (PWHT) a été appliqué a la soudure afin de réduire les contraintes internes introduites
lors du procédé de soudage. Il consiste en un revenu de 2h a 760 °C. Une caractérisation
microstructurale approfondie du métal de base détensionné, a différentes échelles de la
microstructure, est détaillée dans cette partie.

Brozda et Zeman [Brozda et Zeman, 1996] indiquent qu’un traitement thermique minimal a 750 °C
pendant 3h est requis afin de relacher une grande partie des contraintes résiduelles et de conférer
au matériau des propriétés en ténacité suffisantes.

La microstructure martensitique du métal de base détensionné, formée en paquets et en blocs de
lattes est observable sur la micrographie de la Figure 2-7. La surface de I’échantillon a été polie puis
attaquée au réactif de Villela.

Figure 2-7 : micrographie optique du métal de base.

La taille des anciens grains austénitiques dans le métal de base est de I'ordre de 80 um avec une
dispersion importante. La dureté mesurée est de 230 Hvgs.

2.2.1 Caractérisation microstructurale du métal de base détensionné a I’échelle
du bloc de lattes

Une caractérisation approfondie de la microstructure du métal de base a I'échelle du bloc de lattes
a été réalisée. L'étude s’est portée sur les blocs et non sur les anciens grains austénitiques car
I’échelle du bloc de lattes est considérée comme étant la plus pertinente pour I'étude de la tenue en
fluage. Plusieurs zones du métal de base détensionné ont été étudiées a travers des cartographies
EBSD (Electron Backscattered Diffraction ou diffraction des électrons rétrodiffusés). Les
cartographies ont été réalisées avec un MEB-FEG ZEISS DSM 982 Gemini, sous une tension de 20 kV,
une distance de travail de 19mm, un angle d’inclinaison de 70° et un courant de sonde de quelques
dixiemes de nA. Trois cartographies ont été réalisées dans le métal de base et leur caractéristiques
sont données dans le Tableau 2-7. La cartographie MB2 du métal de base est de dimension inférieure
aux autres mais avec un pas d’analyse plus fin.
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L’acquisition des données d’une cartographie prend typiquement entre 2 et 3 heures.

Zone Nom de la Pas d’analyse Dimensions de la % de pixels non
cartographie (nm) cartographie indexés
(kmxpm)
Métal de base MB1 150 174x84 14
détensionné
MB2 70 43%44 4,9
MB3 150 152,7x117,6 10

Tableau 2-7 : caractéristiques des cartographies EBSD réalisées.

La microstructure a été caractérisée en termes de tailles de blocs, de facteurs de forme et de
désorientations entre les blocs.

2.2.1.1 Acquisition des cartographies et méthode de dépouillement
Avant de procéder a I'étape des mesures de taille de grains, les cartographies obtenues ont subi
une procédure de « nettoyage ».

Elle consiste a supprimer les points considérés comme sans signification physique réelle (artefacts
de mesure). Une étape dite de « détection de grains » a donc été faite sur chaque cartographie brute
préalablement a tout dépouillement. Le logiciel détecte toute succession continue de pixels formant
un contour fermé et dont I'angle de désorientation est supérieur a une valeur seuil imposée. Une
étude [Barcelo, 2010] a montré que la relation d’orientation de Greninger-Troiano (GT) était la mieux
adaptée pour décrire les désorientations dans les aciers martensitiques a 9%Cr. Cette relation révele
que la plus faible désorientation théorique entre deux blocs de lattes est de 5°. La valeur seuil a donc
été choisie a 5°. Le logiciel Channel 5 modélise chaque contour fermé par un cercle équivalent. La
taille de grain obtenue correspond au diameétre du cercle équivalent. Cette étape fait apparaitre des
petits grains isolés, constitués de un ou quelques pixels. Les grains détectés de diameétre inférieur a
0,3um (soit 2 a 5 pixels selon le pas utilisé pour la cartographie) ont été jugés sans signification et ont
été supprimés. Cette valeur de 0,3 um correspond a la taille moyenne d’un sous-grain, mesurée par
microscopie électronique en transmission [Ennis et al., 1997, P.F. Giroux, 2010].

L'annexe 0 présente la cartographie MB3 en IPF avant et aprés I'étape de nettoyage.

L'étape suivante est une étape de reconstruction de la cartographie. Les cartographies brutes
présentent un certain nombre de points non indexés, liés par exemple a un état de surface de
I’échantillon imparfait. Il peut également s’agir d’'une mauvaise indexation au niveau des joints de
grains, zones ou plusieurs clichés de diffraction se superposent. Une partie de ces pixels supprimés
vient en outre de I'étape précédente. L'étape de reconstruction consiste alors a remplacer les points
non indexés, auxquels sera attribuée I'orientation de leurs plus proches voisins indexés. Par ailleurs,
on considére qu’'un minimum de trois points indexés adjacents et ayant la méme orientation (a
qguelques degrés pres), est nécessaire pour représenter un bloc.

L’outil de dépouillement des cartographies EBSD est le logiciel Channel 5 [HKL]. Cet outil fournit
trois méthodes de mesure de tailles de « grains » (pour nous, de blocs) a partir de cartographies. Il a
donc dans un premier temps été nécessaire de choisir et de valider la méthode de dépouillement.

La premiere est la méthode de détections de grains, décrite ci-dessus.
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Les deux autres méthodes sont celles dites des « intercepts » linéaires horizontaux et verticaux.
Une dizaine de lignes horizontales ou verticales (le nombre varie de 12 a 16 selon la cartographie)
est tracée sur la cartographie et chaque distance entre deux intersections d’une ligne et d’un contour
est mesurée. Ces méthodes mesurent des distances entre les contours détectés, qui ne sont pas
nécessairement fermés, contrairement a la premiéere méthode.

Les distributions de tailles de grains ont été mesurées avec ces trois méthodes. Les premiers
résultats ont montré que les distributions obtenues par les deux méthodes des « intercepts » sont
tres proches. Par la suite, I'utilisation d’'une seule des deux méthodes des « intercepts » a été jugée
suffisante et le choix s’est arbitrairement porté sur la méthode des « intercepts horizontaux ».
L'objectif sera ensuite de ne sélectionner qu’une seule méthode, entre celle de la « détection de
grains » et celle des « intercepts ».

2.2.1.2 Cartographies réalisées

Les Figure 2-8 a 2.10 présentent les différentes cartographies réalisées dans le métal de base. Pour
chaque zone sont données les cartographies en IPF (orientation de la direction Z dans le triangle
standard du cristal de structure cubique centrée), en angles d’Euler et en contraste de bandes. Les
cartographies en IPF sont prises selon la direction Z, qui correspond a |’axe orthogonal du tube. Les
couleurs des cartographies correspondent a celles du triangle standard. La cartographie des grains
détectés représentés en couleurs aléatoires est également introduite, de méme que la cartographie
des joints désorientés de plus de 5°, 10° et 40°, et les figures de plles en isodensité.

On observe une morphologie en lattes, caractéristique de la microstructure martensitique.

Une portion de la cartographie MB3 semble présenter une morphologie légérement différente, des
blocs plus « arrondis ». Cela est lié a la reconstruction de la cartographie par traitement des points
non indexés (ou supprimés), estimés a 10% du nombre total de points.

Certaines cartographies ne présentent pas de texture particuliere. Cependant, la figure de pdles de
la cartographie MB3 présente un ensemble de maxima typiques de microstructures de trempe issues
de quelques grains austénitiques seulement. Ce constat suggere que cette cartographie contient peu
d’anciens grains austénitiques.

L'observation de ces cartographies met également en évidence la difficulté de la détection de
grains a prendre en compte I'ensemble des grains de la structure. Certains grains d’orientations
différentes, observables sur les cartographies en IPF ou en contraste de bande, ne sont pas
distingués par la cartographie de détection de grains, les contours de ces grains n’étant pas
parfaitement fermés (les zones entourées d’un cercle noir sur les cartographies de la Figure 2-8
illustrent ce constat). Les mesures de tailles de grains obtenues par cette méthode sont donc
légerement surestimées.

Par ailleurs, les cartographies d’orientation des joints révelent I'existence de joints au sein de
certains grains détectés. La plupart sont des joints faiblement désorientés (5°). Ces joints ne forment
pas des contours fermés et les grains n’apparaissent pas sur la cartographie de détections de grains
(les zones entourées d’un cercle noir sur les cartographies de la Figure 2-10 illustrent ce constat).
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Les cartographies des désorientations aux joints révelent une prépondérance des joints désorientés
de plus de 40°. Ce constat est en accord avec les distributions des angles de désorientation prédits
par la relation GT (existence de pics de désorientations entre 47 et 60°). Par ailleurs, le critére de
désorientation imposé a 5° explique I'absence de joints de faibles désorientations, également tres
nombreux dans la structure.

Certains anciens grains austénitiques sont repérables sur les cartographies du métal de base.
D’apres les cartographies MB1 et MB3 (Figure 2-8 et Figure 2-10) les tailles moyennes de ces
guelques anciens grains sont estimées visuellement a environ 40 um, ce qui correspond aux valeurs
usuelles obtenues pour des aciers martensitiques a 9% de chrome, ayant subi des traitements de
normalisation similaires.

La figure de poOles de la cartographie MB2 (Figure 2-9) indique que la zone observée ne comprend
que trés peu d’anciens grains austénitiques (environ 2 ou 3).

Les cartographies en contraste de bande réveélent davantage d’interfaces que les cartographies de
joints désorientés. La mise en parallele des deux types de cartographies montre qu’une grande
quantité d’interfaces correspond a des désorientations inférieures a 5°. Cependant, ces interfaces
délimitent des zones dont la taille moyenne est supérieure a la taille des sous-grains déterminée au
MET [Ennis et al., 1997, P.F. Giroux, 2010]. Ce paradoxe n’est pas encore résolu a ce jour.
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Figure 2-8 : cartographies de MBL1 : a) en orientation de la normale a la surface observée, dans le repére du cristal
(« IPF »), b) en angles d’Euler (codage rouge-vert-bleu) et c) en contraste de bande. d) Cartographie des grains détectés
en couleurs aléatoires. e) Cartographies des joints désorientés de plus de 5° (en noir), 10° (en rouge) et 40°(en vert). f)
Trois projections stéréographiques en isodensité.
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Figure 2-9 : cartographies de MB2 : a) en orientation de la normale a la surface observée, dans le repére du cristal
(« IPF »), b) en angles d’Euler (codage rouge-vert-bleu) et c) en contraste de bande. d) Cartographie des grains détectés
en couleurs aléatoires. e) Cartographies des joints désorientés de plus de 5° (en noir), 10° (en rouge) et 40°(en vert). f)
Trois projections stéréographiques en isodensité.
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Figure 2-10 : cartographies de MB3 : a) en orientation de la normale a la surface observée, dans le repére du cristal
(« IPF »), b) en angles d’Euler (codage rouge-vert-bleu) et c) en contraste de bande. d) Cartographie des grains détectés
en couleurs aléatoires. e) Cartographies des joints désorientés de plus de 5° (en noir), 10° (en rouge) et 40°(en vert). f)
Trois projections stéréographiques en isodensité.
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2.2.1.3 Taille de blocs
2.2.1.3.1 Choix de la méthode de détermination des « tailles de grains »

Avant d’étudier les distributions de tailles de blocs, il est important d’estimer la représentativité
des distributions en termes de grains austénitiques considérés. Les tailles de grains austénitiques
sont comprises entre 10 et 80 um. Au vu des cartographies MB1 a MB3, on peut considérer qu’une
dizaine de grains austénitiques a été étudiée ici. Ce n’est pas suffisant pour considérer les résultats
comme statistiquement représentatifs, on les considérera donc comme indicatifs, a des fins de
comparaison avec les autres zones du joint soudé. .

Les distributions de tailles de blocs du métal de base détensionné, obtenues a partir des deux
méthodes (méthode de détection de grains et méthode dite des « intercepts » horizontaux) sur les
trois cartographies, ont tout d’abord été comparées graphiquement (Figure 2-11 et 2-12). Les
courbes correspondent aux distributions des effectifs cumulés. La distribution MB-total correspond a
I’ensemble des données concaténées.

1,0
-
/
1
084 4
!
s |
g I
=5 0,6 '
o
‘0
=
3
804 -
o
S
o
' ' ' MB