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I. INTRODUCTION HDR de Benoit Tang%y, Lille 1, 2009

. Introduction

I.1. Environnement scientifique

Mon travail de doctorat s’est effectué entre octobre 139uilket 2001 au sein du Centre des Matériaux
(CdM) de I'Ecole des Mines de Paris sur le theme "Modéiisatle I'essai Charpy par I'approche locale
de la rupture. Application au cas de I'acier 16MND5 dans Imdime de la transition”, travail encadré
par A. Pineau et R. Piques.

Mon intégration sur un poste d’ingénieur de rechercheemil'®quipe Mécanique et Matériaux (MM) du
CdM de 'ENSMP, alors composée de deux groupes dirigéé\pBineau et R. Piques respectivement, a
eu lieu en juillet 2001 quelques jours avant la soutenaneealthése qui s’était deroulée au sein de cette
méme équipe. A. Pineau dirigeait le groupe "Métalluriylecanique” (MM) et R. Piques dirigeait le
groupe "Comportement des Polymeéres” (CPO), ces deux gsodeveloppant le méme type d’'approche
pour prédire 'endommagement et la rupture des maténaétalliques d’une part, et des polyméres
d'autre par? La démarche scientifique, suivie par I'ensemble des cleershde I'equipe, est fondée
sur des essais mécaniques, sur des observations desisngEaphysiques de I'endommagement et de
la rupture et sur la modélisation des lois de comportem#ligaes dans des calculs par méthode des
elements finis d’éprouvettes de laboratoires conésralx expériences avant d'étre utilisés pour des
calculs de structures industrielles. A mon arrivée au deiféquipe MM, jai pris la responsabilité d’'un
sous-ensemble au sein de I'équipe, sur la thématique rdgtare des aciers.

Début 2002, je suis parti comme scientifique invité au Rhader Institiit de Freiburg (séjour post-
doctoral), dans I'equipe du Dr D. Siegele, ou j'ai pu depper mon expérience sur les nouvelles normes
de nature probabiliste de la mécanique de la ruptwenfronter ces méthodes a la méthodologie utilisée
pendant ma thése, et travailler sur les essais dynamigquéndcité avec le Dr W. Bbhme, spécialiste
reconnu des essais a grandes vitesses. Puis je suis rav€lentie des Matériaux, au sein de I'équipe
Mécanique et Matériaux, en Octobre 2002 sur un poste degg€lue Recherche de I'Ecole des Mines de
Paris. Mon retour a coincidé avec la décision de R. Pigaegidter 'équipe MM. En plus de I'animation
d’'un sous-ensemble de personnes au sein de I'équipe, niés gour I'expérimentation m’ont alors
amené a prendre la responsabilite du pble techniquegehdu fonctionnement et du développement
des dispositifs d’essais mécaniques associés a desmaadervo-hydrauliques, avec comme premier
objectif la définition et le développement d’'une plateafie d’essais a grandes vitesses de sollicitation.
Cet équipement a été adossé au développement d'antitjue de recherche sur les effets de la vitesse
de déformation sur le comportement et la rupture des iaatéétudiés au sein du Centre des Matériaux.
Sa conception et sa réalisation visaient la polyvalencestlactuellement utilisé par plusieurs équipes
de recherche menant des études sur les matériaux méss)iles composites et les polymeéres.

En parallele, j'ai poursuivi mon implication dans les @ax de I'équipe sur 'endommagement et la
rupture des matériaux métalliques, d'une part en me basamon expertise dans les mécanismes de
rupture des aciers de cuve acquise pendant ma these etajooin gost-doctoral, et d’autre part sur le
développement de simulations humeérigues d’essais @x@gl Ces derniers travaux ont été réalisés en

!La terminologie "Polymeéres” est ici employée au sensdamglosaxon et regroupe les familles élastomére et golm

2A cette époque, malgré son appellation, le groupe CP@Idppait également des travaux sur 'endommagement & hau
température des matériaux métalliques et sur la meat@in de leur comportement élastoviscoplatique.

3Ces méthodes connues désormais sous la denominaticstéMaurve” sont décrites dans la norme ASTM E1921.
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collaboration étroite avec J. Besson, de I'equipe CoCasnportement et Calcul des Structures), équipe
responsable du développement du code de calcul Z&Bulon.

Une des vocations des équipes de recherche du Centre desddatde I'Ecole des Mines de Paris est
de mener une recherche appliquée en liaison avec l'indusgrs laquelle le chercheur doit s’appliquer
a diffuser ses résultats et ses méthodologies. Toutegtlales que j'ai développées au Centre des
Matériaux ont donc été adossées a un contrat en padenaustriel. Dans le cadre de mes missions
au CdM, jai participé a des actions de recherche en cotktion avec des partenaires industriels tels
gue EDF, Renault, IFP, Turboméca, Arcelor, Alcan..., iafnsau montage de projets ANR (projet
ALICANDTE accepté en 2007). Le soucis de transférabiliets I'industrie des méthodologies utilisées
m’'a conduit a participer activement a des groupes de ri@gati@n (TC8 "Numerical Methods” de
ESIS) et a m’'impliquer dans I'évaluation de propositiode normes en relation avec nos travaux.

La complexité des problématiques industrielles imposentkttre en oeuvre plusieurs types de
compétences pour y répondre : jai été amené a callabavec plusieurs chercheurs du Centre des
Matériaux pour codiriger des études (A. Pineau, J. Bessdn Gourgues-Lorenzon, L. Nazé, S. Forest)
et a développer des collaborations avec des chercheautrels laboratoires de recherche : D. Rittel
(Université du Technion, Israel) lors de son séjour au GIEMMaire (Insa Lyon), M. Benhamour
(Faculté des sciences de l'ingénieur de Tlemcen, Addéerd’ai également été amené a cette époque,
de part mes travaux de recherche, a cotoyer les équipesctierche du Commissariat a I'Energie
Atomique, qui développaient des approches scientifigimeagres pour répondre aux nombreux défis
rencontrés dans le domaine des matériaux métalliqukséatdans l'industrie électronucléaire. Par
ailleurs, mon soucis de valider les outils utilisés, taxpé&imentaux que numériques, m’ont amené
a participer activement a desund robinnumériques : Groupe Charpy de la SF2M, groupe TC8 de
'ESIS, et a des benchmark expérimentaux (benchmarkesustbservations fractographiques).

Le Centre des Matériaux a également une mission d’enseignt. J'ai donc naturellement participé
a la formation du Mastere COMADIS, a la formation docterae I'INSTN et a des actions de
formation continue auxquelles je participe toujours. #afamment été amené, a la création du pdle
de compétitivitt ASTECH (Aéronautique et aérospateth lle de France), a diriger un groupe de travail
sur la formation et la recherche au sein de ce pdle. Jaiifpauis, en collaboration avec A. Pineau, mis
en place et enseigné une formation continue sur la Méoardg la Rupture destinée aux ingénieurs de
I'administration chargés du contrble des centraleséaicds francaises.

Fort de la méthodologie développée au cours de mes awvalCentre des Matériaux, notamment
sur la prédiction de la fragilisation par irradiation daéaacité et de la résilience des aciers de cuve, et
intéressé par les nombreux défis a relever dans le dentlEia matériaux du nucléaire, j'ai été amené
a rejoindre le Département des Matériaux pour le Nudée@MN) au CEA en novembre 2007, sur
un poste d’'ingénieur de recherche. Mon intégration dast dans le Service d’Etudes des Matériaux
Irradiés (SEMI) au sein du Laboratoire de Comportemerdanigiue des Matériaux Irradiés (LCMI), qui
a en charge le développement et la réalisation de digisad#ssais mécaniques et la réalisation d’essais
sur les matériaux irradiés. Complémentaire a la sadibn d’essais mécaniques, une des missions du
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LCMI est de proposer et d’identifier des lois de comportenmmir les matériaux irradiés, pour la
simulation de structures en conditions de service. Au seiBSBMI, je suis en charge des projets en
relation avec la thématique de la fragilisation par iratidn des aciers de cuve et de ceux en relation
avec la thématique de la corrosion sous contrainte assisr I'irradiation des aciers austénitiques
inoxydables d’'internes de cuve. Le role du responsabletidizs au sein du DMN est de construire et de
proposer des projets susceptibles de répondre aux bgsomes du CEA et a ceux des constructeurs et
exploitants des systemes électronucléaires actuélsues. Ma mission actuelle consiste a proposer et a
conduire des projets susceptibles d'aider les constrigtetiexploitants a anticiper le vieillisement par
irradiation des matériaux des centrales de deuxiemeistdme générations et a justifier leur intégrité
dans le cadre d'une prolongation de la durée de fonctioenénla construction, la réalisation de ces
projets et l'interprétation des résultats qui en sonisssont adossées au développement en interne d'une
expertise scientifique. Je travaille donc en collaborativec les difféerents laboratoires du DMN, les
laboratoires d’'autres départements du CEA, des laboestainiversitaires nationaux et internationaux
et des organismes de R&D internationaux. Pratiquementgyeldppe une partie de cette expertise
scientifique a partir de I'encadrement de stages et desh@is s’inscrivent dans les thématiques dont je
suis en charge.

l.2. Thématiques de recherche

Mes travaux développés au Centre des Matériaux de lE=de$ Mines de Paris puis au Département des
Matériaux pour le Nucléaire (DMN) du CEA Saclay ont poujeatif de prévoir 'endommagement et
la rupture des structures a partir de la connaissance deanisimes physiques d’endommagement des
matériaux. Mon projet scientifique est donc axé d'une partle développement d’'une modélisation
physiqgue du comportement et de la rupture des matériawdiést et d’autre part sur le développement
d’expérimentations permettant d’enrichir I'identificat des modeles proposés sur des bases physiques.
Au cours de mes travaux, j'ai été amené a m'intéreaskuX grandes familles de matériaux métalliques :
la famille des cubiques centrés : aciers bainitiques des @& REP, aciers ferrito-perlitiques pour
vilebrequin, aciers ferrito-bainitiques pour les pipebnaciers bainitique et martensitique de structure,
aciers pour tdle automobile (doux et a tres haute limigdagdticité (THLE)); et la famille des cubiques
faces centrés : alliages aluminium et hypersilices ppptieations F1, alliage aluminium-Ilithium pour
application aéronautique, aciers inoxydables austieris (AISI 301, 201, 304, 316) pour les industries
automobile et électronucléaire, alliages a base CQUEBIMET 720), alliages a durcissement structural.
J'ai alors étudié le développement de 'endommagenmrt differents types de sollicitations (monotone
quasi-statique, monotone quasi-statique rapidgnamique et cyclique).
Ces études m’'ont permis de développer une bonne conneisstes difféerentes microstructures en
relation avec les propriétés mécaniques des matéri&ien entendu mon niveau de connaissance de
ces matériaux et de leur endommagement est inégal ; jelatiperai ici les études sur les matériaux
dont ma compréhension est la plus aboutie.

Les travaux réalisés concernent principalement tr@sttiques :

1. L'endommagement et la rupture dans les aciers. Dans ttiétteatique, nos études, réalisées

4Cette denomination est utilisee pour des essais avecalligtation rapide mais sans effets inertiels contraiegmaux
essais dynamiques.
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dans le cadre de I'approche locale de la rupture, ont éieamrées aux mécanismes de rupture
rencontrés en fonction de la température lors de la aactidn des courbes de résilience et de
tenacité :

e la rupture ductile,

¢ la rupture fragile par clivage,

e la transition ductile—fragile.

Les travaux réalisés ont permis de proposer une motiélisde la courbe de résilience et, pour

I'acier de cuve, la prévision de la ténacité a partir desais de résilience (passage résilience—
ténacité). On ne traite ici, pour le clivage, que de la utptiransgranulaire et pas de la rupture

intergranulaire liee aux problemes de ségrégatiaiédients aux joints de grains, tels que le

phosphore.

2. Leffet de la vitesse de déformation sur le comportemientupture et les mécanismes de rupture
dans les alliages métalliques. Dans le cadre de cetteatigune, j'ai étudié la transformation
martensitique dans les aciers inoxydables austénititnstables (Thése de S. Nanga), et les
instabilités dues a la localisation de la déformatioaspjue, notamment I'effet Portevin—Le
Chatelier, dans un alliage a base Cobalt (These M. Maxier

3. Leffet de I'environnement et de I'irradiation sur lagtadation des propriétés de comportement et
a rupture des aciers.

Par souci de concision et de clarté, ce mémoire présestdérdvaux réalisés dans la premiere et
la troisieme thématique. Sa construction est articalé®ur des travaux de recherche menés sur la
modélisation de la courbe de résilience et sur le passsjleence-ténacité. Les travaux réalisés dans la
deuxieme thématique, qui sont moins finalisés a ce jodeeront étre poursuivis plus avant, ne sont pas
détaillées dans ce mémoire. Une partie de mes travauelacslinscrivent néanmoins dans la continuité
des deux theses encadrées dans cette thématique suttatobtenus dans la these de S. Nanga (Nanga,
2008), que j'ai co-encadrée avec A. Pineau, sur les mé&ces de plasticité des aciers inoxydables
austénitiques sont utilisés dans les travaux que jeldpwe actuellement dans le cadre de la these de
S. Cissé sur l'effet de la localisation de la déformatidaspque sur la corrosion sous contraintes des
aciers inoxydables austénitiques irradiés. Par adleles résultats de la these de M. Maziere (Maziére,
2007) pourraient étre utilisés dans le cadre de la proatigiue des vieillissement statique et dynamique
des aciers de cuve, notamment pour étudier les effets deddidation de la déformation plastique sur
'amorcage et résistance a la propagation de la déehductile.

Un schéma du périmétre de mes champs d’activités #uiprets avec les differentes études est donné
sur la figure 1. Les travaux en cours y sont indiqués en cauleu

[.2.1. Cadre ¢enéral : I'approche locale de la rupture

Dans le monde industriel, les structures dont on souhasigrasl'intégrité sont gérées par le concept de
la tolerance au dommage. Dans le cas de structures fisstagestification de I'integrité des structures
est aujourd’hui couramment basée sur I'approche glotmla dipture. Des grandeurs comme la ténacité

© 2011 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr
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Figure 1:Domaines scientifiques&udes et travaux correspondants (les nouvedtesies sont illusées
en couleur).

(K1) ou les courbes de résistance a la déchirure duckile (Aa) sont utilisées pour évaluer la nocivité
d’'un défaut ou son développement potentiel lorsqu’ilsestmis & un chargement monotone. Cependant
cette approche est mise en défaut dans certains cas §pgeatent, chargement anisotherme) et de plus,
les grandeurs identifiees sur les éprouvettes de lali@atont parfois difficilement transférables aux
structures étudiées.

Dans les industries électronucléaire, métallurgiquauetransport des énergies fossiles (gaz et pétrole),
l'essai de ténacité n'est pourtant pas l'essai de egf&. Historiquement, on utilise un essai
technologique, I'essai Charpy, qui fournit I'énergie sommée pour déformer et rompre une éprouvette
pour un mode de rupture donné. Cet essai permet égalemeticdire I'eévolution du mode de rupture
avec la température. Les utilisations de I'essai Charpy 86s variées : chez les acieristes, il est utilisé
pour qualifier chaque téle produite ; dans l'industrie da,ghest utilisé pour qualifier la résistance

a la propagation dynamique d’'une déchirure ductile l@d'eclatement d’'un tube de pipeline ; dans
l'industrie électronucléaire le programme de surveitia de la fragilisation des cuves de REP est basé
sur la courbe de résilience. Pour donner une idée de litapoe de cet essai, environ 16500 essais
Charpy sur aciers de cuve irradiés ont été réalisés four dans le programme de surveillance des
centrales nucléaires francaises, 450000 essais Charmnpsont réalisés dans les usines de I'acieriste
Dillinger-Hutte.

Des corrélations empiriques entre résilience et té@d8arsom and Rolfe, 1970; Marandet and Sanz,
1976; Wallin, 1989), entre résilience et contrainte ainféoentielle maximale admissible dans un
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10 HDR de Benoit Tanguy, Lille 1, 2009

tube (Maxey, 1981), ont &té proposées. Comme tout reaeldbirique, leurs applications sont limitées
au domaine des conditions d’'établissement et pour desrimax identiques a ceux pour lesquels elles
ont été déterminées.

L'approche locale de la rupture (ALR), que j'ai utiliseeutitise dans mes travaux, permet d’envisager
de répondre a des problématiques telles que le passmijente-ténacite. Cette approche a été
développée dans les années 80 au Centre des Matérigenese aujourd’hui communément utilisée
dans les centres de recherche industriels. Ces travauxéboudhé sur un projet de norme I1SO (ISO-
CD-27306, 2006), et les concepts de I'approche locale degture sont largement utilisés dans le
code R6 en Grande-Bretagne pour la fiabilité des struc(i®é&sprocedure, 2000). Aujourd’hui ce type
d’approche est mis en oeuvre comme support aux analysésppidche globale est utilisée, notamment
pour modéliser plus finement les mécanismes mis en jevadidr au mieux les marges, et d’autre part
comme outil d’'interprétation de cas ou I'approche glebedt mise en défaut.

L'approche locale de la rupture s’organise autour de tr@gds axes : expérimentation, modélisation
et simulation (figure 2).

Essais mécaniques S

Observations ; Modélisation

microstructurales| Expérimentatiof Modeles

Détermination deS—— . micro-mécaniques et

phénomeénes physiqugs Relations statistiques pour

pertinents microstructure / lendommagement
propriétés

mécaniques a rupture

. . paramétres des lois de
Simulation | comportement

Simulation des éprouvettes
Simulation des structures

Figure 2:Mise en oeuvre de I'approche locale de la rupture.

Elle s’appuie d’'une part sur l'utilisation de modeles phyes des mécanismes de rupture, et d’autre
part sur I'analyse détaillee des champs de contrainifsymations et endommagement dans les zones
fortement sollicitées des piéces de structure (pointéissere, entaille...), ces champs étant obtenus
grace a des calculs par éléments finis.

[.2.2. Introduction a la problématique traitée

L'essai Charpy est un essai technologique développé ancEren 1901 par G. Charpy (fig. 3a) pour
permettre de caractériser la fragilite des métaux. Leereire de I'essai Charpy a été céléebré a la
conférence CCC2001 (Charpy Centenary Conference) aggdi 'issue de mes travaux de thése.
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Figure 3: Essai Charpy. a) Portrait de Georges Charpy, b) Mouton péadtharpy de 1904, d’'une
puissance de 30kgm.

Cet essai met en oeuvre un mouton-pendule (fig. 3b) qui gelip@r choc un barreau entaillé afin
de provoquer sa rupture. On accede a I'énergie dépdosé pour la rupture de I'éprouvette par un
simple calcul d’énergie potentielle. L'énergie dépampour la rupture de I'éprouvette est donnée par
I'expression (1). Pour les aciers, I'énergie dépensezde I'envol des deux moitiés de I'eéprouvette est
négligeable ce qui n'est pas le cas pour tous les matérihas essais sont effectués en balayant une
plage de températures ; on trace alors I'évolution desiience en fonction de la température (fig. 4).
Lorsqu’on augmente la température, certains métauseptent une transition dans leur comportement
vis a vis de la rupture, passant d'une rupture fragile (égilkenergies) a une rupture ductile (fortes
énergies). La plage de températures qui correspond ane intermédiaire entre ces deux types de
rupture est appelée lne de transition ductile—fragile

ET:PMXhi_PMth_Efrot_Eappuis_Ecin (1)
h; hauteur initiale du marteaw; = 0 ms™!
hy hauteur finale du marteatty = 0 ms™*
avec Eftrot énergie absorbée par le frottement du pendule
Euppuis  €nergie absorbée par la déformation des appuis
E.n énergie cinétique absorbée par I'éprouvette
Py poids (marteau + bras)

\

A partir d’essais instrumentés, ou I'on enregistre ¢lexion de la charge (P) appliquée a I'éprouvette
en fonction de sa déflexiod), on décompose I'énergie totale consommeée au coursedsdi (obtenue
par intégration de I'aire sous la courbed{lPE; comme suit (Kobayashi et al., 1967) :
Er=E+E,=FE+E.+FEy+E,~FE; +E;+ E;
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E; énergie d'amorcage

E, énergie de propagation

avecy F,. énergie absorbée pour la rupture par clivage
E; énergie absorbée pour la rupture ductile

E. énergie absorbée par les levres de cisaillement

Pratiquement, pour ce type d'essai, I'eénergie nécessaitamorcage (déformation plastique de
I'éprouvette), est importante devant celle nécessaigerupture. En effet, la particularité de I'éprouvette
Charpy est qu’elle engendre la succession de deux tramsitiour arriver a la rupture ductile lorsqu’on
parcourt I'axe des températures de gauche a droite.

La premiere transition est sansition de plasticité, lorsqu’on passe d’'une plasticité confinée (plateau
bas) a une plasticité étendue (bas de la transition). raasition de plasticite, et notamment la
modification des champs mécaniques locaux qui en résalfait I'objet de nombreuses études dans
les années 50 et 60 (voir par ex. (Green and Hundy, 1956 aAtier and Komoly, 1962; Wilshaw et al.,
1968)). Contrairement a une éprouvette fissurée, oadHamps de contraintes en pointe de fissure sont
asymptotiques, le maximum de la contrainte d’ouverturevaarge avec la taille de la zone plastique
dans le cas de I'éprouvette entaillee. Lutilisation @sments finis permet de décrire cette premiére
transition du point de vue des champs mécaniques, moyehaglisation d'une loi de comportement
elasto(visco)plastique appropriée pour décrire prse du matériau aux sollicitations appliquées.

La deuxieme transition estteansition ductile-fragile , c’est a dire le déclenchement du clivage apres un
amorcage et une propagation de la déchirure ductile.dutmae propagation ductile précede la rupture
finale par clivage, la description des champs mécaniquasiiohomogenes est basée sur des modeéles a
bases micromécaniques (modele de Gurson et évolutimnlermodynamiques (modele de Rousselier)
existants. Au cours des travaux que j'ai développés, myess montré, pour ces modeles, l'intérét
d’introduire une description appropriée du comportentknmatériau afin de décrire plus précisément
le développement de la déchirure ductile.

Par ailleurs, au cours de mes travaux, je me suis interraggséconséquences d'une plasticité
important@ sur les mécanismes physiques du clivage dans les acigitiduss.

Le succes de la modélisation de I'essai Charpy repose slamnc

e une description des champs mécaniques locaux intégaamhddcription de la propagation de la
déchirure ductile, et les effets de la vitesse de solticitaet des échauffements locaux sur le
comportement et sur 'endommagement,

e une modélisation de la rupture par clivage basée swd&tes effets de la plasticité couplés a
ceux de la température sur les mécanismes physiques agtlae par clivage.
1.3. Plan du mémoire

Le chapitre llde ce mémoire présente I'essentiel des matériaux logs qui ont été étudiés dans
les travaux présenttpar la suite. Dans notre demarche, I'étude de la microstra est une étape

0n notera I'utilisation de la terminologie "ductile-cleme region” dans les années 60 (Lindley, 1965) pour d&deir
déclenchement du clivage aprés une déformation plastigascrospique.
SLes réesultats du Post-doc de S. Billard (Billard et al., 20@ui s’inscrivent dans la thematique du réle des irichs
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A Local strain rate: ~ 1000s~* _ .
Process zone local heatirg+100°C USE: Ductile fracture

5 from SSY to LSY from Brittle to Du

= Nature of microdefects

L>) E:rla_nge_ _ of cleavage- ~  / L\lgtgrs of microstructural barriers
controlling mechanisms? 7 Strength of microstructural barrier

Plasticity-induced cleavage

LSE: Brittle fracture

T
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Figure 4:lllustration des diférentes prol#matiques Besa la mocklisation de la courbe deésilience.
USE : Upper Shelf Energy, LSE : Lower Shelf Energy, SSY : Ssealk Yielding, LSY : Large Scale
Yielding.

primordiale, car elle permet de mieux appréhender lesamiémes de rupture.

Le chapitre Ill du mémoire traite de la description de I'endommagementildugarticulierement
dans les structures soumises a des fortes vitesses ddtatiin. Nous décrivons 'endommagement
ductile dans les aciers de cuve et dans les aciers a hasitgarece pour gazoducs, ces derniers
présentant une anisotropie de comportement qu’il cobdercoupler a 'endommagement ductile. Ces
modeles couplés possedent de nombreux paramétrestratégie d’identification est nécessaire. Notre
démarche, basée sur les observations métallurgigusas ¢d confrontation aux essais mécaniques, est
présentée.

Le chapitre IVtraite de la description du clivage dans les aciers bairgtgpar I'approche locale de la
rupture. Les mécanismes, la nature statistique de lamptar clivage et les modeéles correspondants y
sont présentés. Une modeélisation plus compléte desiniémes physiques du clivage par la description
de la phase de germination des microfissures dans les pestibel seconde phase est réalisée (Post-doc
de S. Bordet) dans le cadre particulier de I'effet d’'un pgggement a chaud (WPS) sur la ténacité a
basses températures. La nécessité d'introduire upendiance phénoménologique en température dans
la modélisation du clivage pour décrire la remontée m@ecde la ténacité et le haut de la transition nous
a emmenés a I'étude des populations de défauts et detlalution en fonction du développement
de la plasticité et de la température, en fonction du tyfprduvette utilisé (Thése C. Bouchet).
La méthodologie de détermination des paramétres deslemdle clivage est basée sur I'étude des
mécanismes de clivage en fonction de la température esugélométries entaillées et fissurées.

Dans le chapitre Ynous proposons une modélisation de I'essai Charpy etskaga résilience—ténacité

dans la transition ductile—fragile en ténacité des aciemt été classés confidentiels par le partenaire iridysks ne seront pas
décrits en détail dans ce mémaoire.
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dans la transition ductile—fragile pour les aciers bajoitis. La méthodologie développée est ensuite
utilisée pour interpréter des essais de résilience #rlcité sur matériau irradié.

Le dernier chapitreest consacré aux conclusions sur les travaux réalisés description des travaux
en cours et aux perspectives d'études au sein du Départetes Matériaux pour le Nucléaire. Ayant
en charge des projets sur la fragilisation par I'irradiaties aciers de cuve, et notamment au dela des
40 ans de durée de fonctionnement des centrales nusléaire partie des travaux en cours concernent
naturellement I'amélioration de la modélisation de tiemmagement et de la rupture de I'acier de cuve.
Deux axes sont déja identifies : les trajets de chargemgnte peuvent pas étre décrits par I'approche
globale de la rupture (WPS), et la prévision de la téeaaitpartir d’éprouvettes miniatures propres
aux essais mécaniques sur matériaux irradiés. Plarakdt, une nouvelle thématique a été initieée sur
la modélisation des effets d'irradiation sur le comporeinet la rupture des internes de cuve. Les
études débutées dans ce cadre sont présentées. Uiepem (These de S. Cissé) est I'étude des
effets de la localisation plastique sur la sensibilité &drrosion sous contrainte des aciers inoxydables
austénitiques. Un deuxieme axe concerne la modélisaliol'évolution du comportement mécanique
avec le développement du gonflement dans les internes de(dinese de X. Han). Cette étude est
menée a I'échelle du cristal et s’appuie sur la desaniptie la plasticité cristalline des aciers inoxydables
austénitiques irradiés.

Dans le manuscrit, lesaferences des travaux auxquels jai partiegactivement sont indigas par
la présence d’'un aétisque {).
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[I. Les matéeriaux étudies

Les études que nous avons menées visent a modélisdoffenagement et la rupture. Il nous a semblé
indispensable de décrire au préalable les aciersagiki$les differentes échelles de leurs hétérogenéit
microstructurales. Les études mises en avant ici ontésfsées sur cing types d’aciers bainitiques
pour cuve de réacteur REP, un acier 16MNDS5 provenant d'@beutchure de virole, un acier 1L6MND5
provenant d’'un pied de virole, un acier 22NiMoCr37 provendinne virole et deux aciers 18MND5
provenant de tdles épaisses, dont I'elaboration edisée par acierie électrique, et sur un acier ferrito-
bainitique X100, élaboré par acierie a oxygene, pobesude gazoduc dont les plaques originelles sont
réalisees par TMCP (Thermo Mechanical Controlled Prcelses compositions chimiques de ces six
aciers sont reportées dans le tableau 1. On notera icidedasses teneurs en soufre et phosphore des
aciers de cuve 1, 2 et 3, la présence de titane dans les 2cied X100, les teneurs élevées en phospore
et cuivre de l'acier 4 et la tres faible teneur en carbone’algelr X100. L'élaboration de ces deux
familles d'aciers est tres differente : on manipule déses forgées d’environ 125 tonnes pour I'acier de
cuve, avec des vitesses de refroidissement de I'ordre € (sl alors que I'on maitrise parfaitement les
vitesses de laminage et les températures de trempe poiarX64100, afin d'obtenir une microstructure
treés fine.

Ref Nuance Orig. C S P Si Mn Ni Cr Mo Cu Co \% Al Ti
1 16MND5 Virole 0.163| 0.004 0.008 | 0.225| 1.33| 0.765| 0.22 | 0.515| 0.07 | 0.017| <0.01 | ND ND
2 16MND5 Débouchure| 0.16 0.004 | <0.010 | 0.23 | 1.32| 0.72 | 0.23| 0.49 | 0.07 | 0.01 | 0.005 | ND ND
3 18MND5 Plaque 0.19 | <0.001 | 0.004 | 023 | 1.5 | 0.66 | 0.17| 0.485| 0.084| ND | 0.004 | 0.011| 0.006
4 18MND5 Plaque 0.18 | 0.004 0.017 | 0.24 | 1.42| 0.84 | 0.12| 051 | 0.14 | ND | 0.002 | 0.014| ND
5

6

22NiMoCr37 |  Virole | 0.22 | 0.007 | 0.007 | 0.19 | 0.89| 0.87 | 0.4 | 0.55 | 0.04 | 0.011] <0.01 | 0.019| ND
| xa0 | Twe [0.063] 00006] 0013 [025] 18] X [ x [ x o002 / | X [0.029]0.018]

Tableau 1: Compositions chimiques des aciers étudiespd(ND : non déterminé). Dans le texte, la
terminologie 16MND5(i) sera utilisée pour la référemce la nuance 16MND5.

Les differentes microstructures représentatives dlustriées sur les figures 6 (microscopie optique)
et 7 (microscopie électronique a balayage). Pour ce tgpenitrostructure, le grain morphologique
observé apres attaque ne correspond pas au grain ogsggdhique "vu” par une fissure. Le paquet
bainitique cristallographique est défini comme un volumistallin qui differe de son entourage par
une désorientation cristallographique supérieureevateur critique. Cette valeur est identifiée autour
de 55 sur des aciers bainitiques pour structures off-shore (lemtmBerlade, 2001). Pour I'acier
16MND5(1), les orientations cristallographiques des pagjbainitiques ont &été caractérisées par EBSD
(Electron Back-Scatter Diffraction) (Tanguy, 2001)A partir de cette analyse, le diamétre moyen du
paquet bainitique, de morphologie assez globulaire estifteea 7.5:m. La figure 5 montre que pour
cet acier, I'histogramme des angles de désorientatidresesz plat et que les joints en relation de macle
ne sont pas majoritaires, contrairement a la microstradbainite étudiée par (Lambert—Perlade, 2001).

De facon générale, la microstructure bainitique desracde cuve présente plusieurs échelles
microstructurales : I'ancien grain austénitiqueune sous-structure en paquets de lattes et des carbures
inter-/ et intragranulaires qui peuvent étre regroupés@onies (amas), de differentes natures : de
type MyC (riche en molybdéne) ou M (cémentite). Les carbures présentent une distributien
taille et des morphologies difféerentes (globulaire etéouaiguille). Les observations montrent que la
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Figure 5: Acier 16MND5(1) obse® par EBSD. a) Cartographie, b) Cartographie des joints, c¢)
Histogrammes des angles desdrientation.

rupture fragile des carbures est préféerentiellemerpeediculaire a leur plus grande dimension. Pour la
description de la rupture par clivage, on s’intéressera@oleur largeur (ou diameétre selon la forme de
la section), qui est la longueur caractéristique vissaee la fissuration. Pour I'acier 18MND5(3), les
fonctions de distribution de la largeur des carbures et tio Raou facteur de forme (longueur/largeur)
ont été déterminées dans le cadre du post-doc de S. Blundedu projet d’option de Master de
S. Osterstock (Osterstock et al., 2004lles sont reportées sur la figure 8.

Nous avons également observé la présence de zones mppane "décarburées” dans les aciers
16MND5(2) et 22NiMoCr37. Pour cette derniere nuance, &ence de ferrite pro-eutectoide est une
explication avancée. Une dureté de 170HV a été mesimés les zones décarburées contre 200HV
pour la matrice bainitique (Tanguy et al., 2003bTependant il n'a pas été possible de généraliser cette
observation aux autres nuances car une analyse systamatapu &étre effectuée.

Les aciers de cuve étudiés montrent une variabiliteé dasiructure d’un acier a l'autfe une taille
d’ancien grain austénitiquey qui varie ded = 15um (22NiMoCr37) & = 25 — 30um pour les autres
nuances. L'acier X100 est caractérisé quant a lui pamuiceostructure en bandes avec une alternance

"Dans les études menées, on s’affranchit de la varialktmicrostructure suivant I'epaisseur de la cuve en smptau
1/4 ou au 3/4 épaisseur.
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de ferrite trés fine et de bainite. Des composés MarteAsigénite (M-A¥ ont par ailleurs été identifies
dans les bandes de bainite (fig. 7f).

7 (Tanguy et al., 2003b)
. . »

Figure 6:Differentes microstructurestudiees (microscopie optique)

La présence d'inclusions non-métalliques est inh&réntla naturendustrielle de tous les aciers
étudiés. Ces inclusions sont la conséquence de lamréskéleéments d’alliages résiduels introduits lors
de I'élaboration des aciers, et leur présence est sougeitée. La possibilité de contrdler la température
de transition fragile—ductile par la maitrise de la noédes inclusions a été étudiée lors du post-doc de
S. Billard (Billard et al., 2007)et lors du stage de Master de H. Orkhikeur rble dans les mécanismes
de ruptures ductile et fragile étant clairement étaldinpar ex. (Benzerga, 2000) (Tanguy, 200Q1ne
caractérisation inclusionnaire fine a été réaliséesda plupart de nos études (Tanguy, 2001; Tanguy
et al., 2003b; Bouchet et al., 2007; Luu, 2006; Bordet efl06ajet en particulier sur tous les aciers
présentés ici. Les differentes inclusions observéasilustrées sur la figure 9. Pour les aciers de cuve, la
nature des inclusions observées est commune a toutasdreas, il s'agit essentiellement de sulfures de
Manganése (MnS) purs ou multiphasés, et de nitrures dadjturs ou multiphasés dans le cas spécifique
du 18MND5(3). Quelques TiN ont néanmoins été identifieenme responsables de linitiation du
clivage a trés basses températures dans la nuance 16{@@N[Ewouchet et al., 2007) En revanche,

8Ces composeés ont été identifies & I'origine des missuiies de clivage dans les zones affectées thermiquemsatidure
d’acier haute résistance (Lambert-Perlade et al., 2004).
®Notons que pour certaines applications tel que I'usinagprésence d'inclusions peut &tre recherchée.
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Figure 7:Différentes microstructurestudiées, et particules de seconde phase renéast{microscopie
MEB)

leur fraction volumique, leur forme et leur répartitioratiple peuvent montrer des differences notables
d'une nuance a l'autre. Ainsi contrairement a I'acier 18Db, qui présente des inclusions de MnS
plutdt globulaires, avec un facteur de forme proche dé’1et une distribution de tailles assez réduite

10 es inclusions observées sont allongées suivant latiirede laminage.
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Figure 8:Fonctions de distribution de carbures pour I'acier 18MNB})(Osterstock et al., 2004; Bordet
et al., 2006b). a) de largeur, b) de ratio R (longueur/largeur).

(entre 5 et 20m), et qui sont généralement isolées (présence ramady les aciers 22NiMoCr37 et
18MND5(4) montrent des inclusions de MnS tres allongé&ses€ur de forme > 5) avec une tendance a
la formation en "chapelets”. Dans la nuance 16MND5(2), hefusions de MnS sont plutét globulaires,
soit isolées, soit en amas. Une distance moyenne entiesionk de MnSS® = 160um a été obtenue
pour la nuance 16MND5(1) (Tanguy, 2001; Tanguy et al., 2005Pour la nuance 18MND5(3), les
inclusions de MnS et de TiN sont distribuées de facon hameget sont souvent regroupées (TiN,MnS).
Dans cette nuance les inclusions de TiN présentent unet@éemdumique beaucoup plus faible que
les MnS, avec une distance moyenne interparticule demO@ontre 9%xm pour les MnS (Osterstock
et al., 2004). Pour I'acier X100, on rencontre principalement deux fémsild’inclusions, souvent
mutiphasées : (Al03,CaS) et (TiN,CaS). Les premiéeres ont une forme globulaiec un diametre
moyen de l'ordre de 2m, les secondes ont une forme anguleuse avec un diamétenrdeyl’ordre de
S5um.

La connaissance des inclusions présentes dans les anat@&tudiés, a-minima de leur nature, est
un prérequis nécessaire pour la compréhension desniséus de rupture et pour donner un pouvoir
prédictif aux modeles utilisés pour décrire la ruptulpus montrerons par exemple dans la partie sur
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Figure 9: Exemples d'inclusions nonétalliques rencon&es dans les défentes microstructures
étudies.

la rupture ductile (chapitre 1Il.) que la grandesif permet de fixer le paraméttaille de mailledes
modeles couplés utilisés pour décrire la déchiruretitiu

© 2011 Tous droits réserveés. http://doc.univ-lille1 fr



I1l. LENDOMMAGEMENT ET LA RUPTURE DUCTILE DANS LES ACIERS HDR de Benoit Tanzg]liy, Lille 1, 2009

[ll. Lendommagement et la rupture ductile dans les aciers

[11.1. Introduction

Dans les travaux présentés ici, on s'interesse auxriaatémeétalliques ou la rupture ductile est associée
a un endommagement non négligeable. Cette ruptureteégdin processus décrit par trois phases
successives : la germination, la croissance et la coalesancavités qui conduisent a la création d'une
macrofissure. Les matériaux métalliques industricdstétarement purs, les cavités prennent naissance
a partir d’inclusions ou de particules de seconde phasksuetcroissance résulte de la déformation
plastique. La phase de croissance est certainement la woamxe, du moins pour des taux de triaxialité
des contraintes importants, elle est celle qui a été ts@deen premier. Un des facteurs prédominant
est la contrainte hydrostatique de tension. Deux catégale modeles sont utilisees pour décrire
'endommagement ductile :

1. Les modeles non couplés. Ces modeéles calculent lrentagement a partir d'un calcul
elastoplastique de la structure étudiee. Ce type deetasdassume que I'endommagement
n'affecte pas le comportement global du matériau. Lib#ité due a la rupture est décrite par
une valeur critique d'un parametre d’'endommagement.

2. Les modeles couplés. Ces modeles sont basés sur pgageude 'endommagement et du
comportement. Le potentiel plastique s’exprime en fomctie la porositéf qui est alors une
variable interne du modele. L'utilisation de ces modgiesmet de décrire 'amorcage et la
propagation de la fissure.

Parmi les premiers modéles non couplés de croissance wd&éEs;aon citera les modeles de
Mc Clintock (Mc Clintock, 1968) et de Rice et Tracey (Rice an@cey, 1969). Parmi les modeles
couplés, a partir d'approches differentes, Gurson $Guoy 1977) et Rousselier (Rousselier, 1986;
Rousselier, 1987; Rousselier, 2001) ont proposé des tmistitutives permettant de rendre compte
du comportement de matériaux poreux ou la variable d’emdagement est la fraction volumique de
cavites. Un autre mode de rupture ductile, rencontrémtant dans les métaux purs, est di a la
localisation de la déformation plastique. Ce mode de mepitgui nécessite des approches particuliéres,
n’est pas traité dans ce mémoire. On se référera utileméineau and Pardoen, 2007) qui donnent une
description exhaustive de la rupture ductile dans les méta

Au cours de nos travaux sur la rupture ductile, nous avonispgpces modeles a des matériaux élaborés
industriellement. Une stratégie d’identification desgmaétres de ces modeéles a été mise en oeuvre et
appliquée. Les prévisions ont été confrontées gyatigjluement a des résultats expérimentaux.

l1l.2. Les mécanismes d’endommagement et de rupture ductile

ll1.2.1. La germination

La germination est la création de cavités au cours du peusede déformation plastique. Les sites
a partir desquels les cavités sont créées sont liess aasipects métallurgiques et dépendent des champs
mécaniques existants. La germination des cavités & gaginclusions peut étre le résultat d’'une rupture
par clivage de l'inclusion ou d’'une rupture de l'interfacelusion/matrice. Dans les aciers étudiés, les
deux types de germination peuvent étre rencontrés :
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e La figure 10a illustre la germination par la rupture par geal’une inclusion mixte (TiN,MnS)
qui se produit pour une déformation en traction de 17% danacier bainitique de structure de
(Billard et al., 2007).

e La figure 9d) qui illustre, dans I'acier 16MND5(1), une ingilon multiphasée de MnS sur une
coupe polie, montre que la rupture de l'interface inclusitatrice pour ce type d’inclusion
apparait pour des déformations tres faibles (de I'oddré a 2%).

e La germination de cavités par les deux types de rupturartir pes particules submicroniques de
cémentite (Fe3C) dans I'acier 1L6MND5(1) est illustréeladigure 10b).

De fagon générale plusieurs types de particules peugémet impliqués dans le processus de
germination, on parle alors de "differentes population$§i les differentes populations de particules
impliquées ont des distributions spatiale et de tailles tfifferentes, la germination a lieu a des échelles
differentes et pour des niveaux de déformation plastitjtierents, des interactions complexes entre les
differentes phases d’endommagement (germination, scathee) peuvent se produire. Cette germination
a partir de differentes populations est rencontrée pows les aciers étudiés ici. Dans le cas des aciers
de cuve, la premiére population correspond aux inclusttn®nsS (fig. 9d) avec une germination qui
est quasi-immédiate et la seconde population correspoxdarbures (fig. 10b)) avec une germination
qui s'effectue pour des niveaux de déformation plastiglev€s, typiquement de l'ordre de 50% en
traction a la température ambiante. La germination ettffe d'abord a partir des MnS pour de faibles
déformations et contraintes, puis lorsque I'écoulenmastique continue, les carbures participent au
processus de rupture. La germination a partir de ces petitdusions a souvent lieu a l'intérieur de
bandes de cisaillement intense entre les cavités germéesr des grosses inclusions ou alors entre
une fissure interne et une surface libre. La seconde populdé particules, dont la résistance interface—
matrice est plus forte, sous I'effet des fortes défornmettiplastiques auxquelles elle est soumise, participe
alors & la création de cavités (Ritchie et al., 1979).teCgerminatiorsecondaireest contrélée par un
critere en déformation (Pineau, 1981). Il est intéress® noter que les particules qui participent a ce
processus peuvent étre les mémes que celles qui déelgrlettlivage (carbures).

La germination étant liee a un processus de rupture, datéces doivent étre atteints (Argon et al.,
1975) : un critere en contrainte associé a la ruptureateg$ de cohésion, et un critere local énergétique
qui assure que suffisamment d’énergie sera disponibled®ia rupture pour la création de nouvelles
surfaces. Ce dernier critere n'est critique que pour leligions submicroniques.

Il existe plusieurs modeles pour décrire la germinatigmartir de particules. On distingue cependant
deux types d’'approches selon la taille des particules :

1. criteres incorporant l'interaction dislocation/peute, pour les particules avec un rayon jusqu'a
0.1- 1um,

2. criteres basés sur la déformation a I'échelle duemitontinu, pour les particules de taille plus
importante.

On citera ici le critere proposé par Beremin (Beremin, )98 partir de I'analyse d’Eshelby pour une
particule ellipsoidale élastique, dans une matrice apmiement non-linéaire. Avec ce modele, lors
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Figure 10: Mécanismes de germination de cégit: a) Acier bainitique de structure. Germination
par rupture d’'une inclusion agrs une éformation de traction de 17% (Billard et al., 2007)b)
Acier 16MND5(1) Germination par rupture eedolésion sur une seconde population de particules
(carbures) (Tanguy, 2001)

de la déformation de la matrice, la contrainte maximaleid=sttique dans la particule et a l'interface
particule/matrice. La rupture a lieu lorsque la contraimaximale dans la particule ou a l'interface
particule/matrice atteint une valeur critique, ce qui séit par le critere de rupture :

O'f — o.garticule ou O.(z':nterface (2)
avec des valeurs differentes pour les résistances ptaraude la particuleg?*" "¢, et de l'interface

inter face

particule/matriceg,
La contrainte maximale dans la particule est donnée par :

o =3 + A% 3)

ou 8 est un facteur plus grand que 1 qui tient compte de I'écsagje local dans le cas d'un
comportement non-linéaire de la matrice\etst fonction de la forme de I'ellipsoide (= 1 pour une
particule sphérique). Les résultats expérimentaurrmls a partir d'inclusions de MnS allongées dans
un acier 15MND5 montrent que la valeur @& “"7%* est indépendante de la température (Beremin,
1981), et que le type de rupture dépend de la direction degyetreent. Une version statistique de ce
critere a été proposée pour décrire I'amorcage sigiee de fissuration de fatique a partir d'inclusions
de nitrures de titane et de carbures de niobium dans unallfepnel 718 (Alexandre, 2006).

I11.2.2. La croissance

L'effet de la triaxialité des contraintes sur la croissamte cavités a été étudié dans I'acier 16MND5
par (Beremin, 1980; Lautridou and Pineau, 1981; Marini gt1#85). Ils observent une croissance de
la taille des cupules avec la triaxialité. On peut obselweésultat de la croissance des cavités sur des
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Figure 11: Acier 16 MND5(2). Mcanisme de croisance des casi partir d'inclusions de sulfure
de Mangagse (Bouchet et al., 2007) a) Cavié allongee obtenue partir d’'une inclusions allonge
rompue, b) Cavé splerique obtenué partir d’une inclusion arrondie rompue.

photos au microscope électronique a balayage (MEB) déssfale rupture. On montre sur la figure 11,
dans l'acier 16MND5(2), des cavités issues d'inclusioa$/hS allongées (fig. 11a) et rondes (fig. 11b).

Historiquement, un des modeles les plus utilisés pouridela phase de croissance des cavités est
le modeéle micromécanique de Rice et Tracey (Rice and yrd&69). La description de la croissance
d’une cavité sphérique dans une matrice rigide, incosgiinée et non—écrouissable soumise a un champ
macroscopique uniforme conduit a I'expression (4).

d

fR = v exp (g(j) de, 4)
Q@ constante (0.283 pour le modele original)

¢ triaxialité (g—:;)

oeq CONtrainte équivalente au sens de von Mises

R rayon actuel de la cavité
Dans cette expression, on montre expérimentalement co@rdenétrey est une fonction croissante

de la fraction inclusionnaire initiale (Marini et al., 1983°our l'acier 16MND5, la valeur: = 0.5 est
obtenue.

I11.2.3. La coalescence

Le stade ultime de la rupture ductile est la coalescence alées. Ce mécanisme, difficile a étudier a
cause de son caractere catastrophique, fait I'objet aeéatles années d’'une attention particuliere (voir
e.g. (Benzerga, 2000; Pardoen and Hutchinson, 2000)). fsid&re généralement trois mécanismes de
coalescence. Le premier correspond a la striction dembgés entre les cavités existantes, le deuxieme
résulte de la localisation plastique, le troisieme ltesde la formation d'une seconde population
de cavités issue de "petites” particules dans les bandesisdédlement intense (localisation de la
déformation plastique) entre les cavités issues des¥gs) inclusions. La prédominance de I'un des
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trois mécanismes dépendra de I'existence et de la iépantie la seconde population de particules. Les
criteres de coalescence doivent donc étre relies au mhedealescence.

L'idée pionniere proposée par (Mc Clintock, 1968; Meatldick, 1971) est de décrire la rupture lorsque
la croissance des cavités atteint un taux de croissartagueri Dans cette modélisation, la description de
la phase de coalescence elle méme n’est pas prise en cdmepiix de croissance critiqL(eR%)c est
obtenu a partir de I'expression (5).

R ge
<R_0>c = exp /60 Q exp (;C) dep, 5)

avece : déformation plastique locale a 'amorcgage de la désain.

Ce critere de rupture a été appliqué par (Lautridou a@ndd®, 1981) avec succes sur un acier 16MND5.
L'avantage de cette d'approche est sa simplicité : ellg pe appliquée en post-traitement de calculs
elastoplastiques. Sicette modélisation simplifieeadmhblescence permet la transférabilité du parametre
(%)C des éprouvettes de laboratoires aux structures pour desifgs initiales faibles et des taux de
triaxialité entre 1 et 1.5 (Rousselier, 1986), il est mérakpérimentalement que le taux de croissance
critique dépend du taux de triaxialité des contraintesdoe celui-ci est important comme en pointe
d’'une fissure sur une éprouvette de type CT (Chaouadi €1306), de plus I'anisotropie des cavités
rencontrée dans certains aciers se traduit par une dapead R%)C de la direction de sollicitation.
Enfin, 'application de cette approche pour simuler des pgagions de déchirure se fait par la technique
numérique de relachement de noeuds assez laborieusdra emebeuvre.

Cette problématique de la propagation est traitée ptlidation des modeles couplés d’endommagement
gui sont décrits au paragraphe suivant. Classiquemerst cesmodeles, la phase de coalescence est
traitée par I'introduction d’'un parametyf, équivalent au paramétr(e}%)c, a partir duquel la phase de
croissance des cavités est accélérée.

Une autre idée qui a permis une description plus physiqua gbase de coalescence a été introduite
par (Thomason, 1985) qui a proposé un critére de coalesqaar localisation plastique : la coalescence
se produit quand la charge limite plastique est atteintes diatigament entre deux cavités. Ce critere
est utilisé dans les modélisations les plus avancéea dedhirure ductile ou une surface d’écoulement
est utilisée pour décrire la croissance et une autre pecnird la coalescence (Pardoen and Hutchinson,
2003; Benzerga, A. and Besson, J. and Pineau, A., 2004agBenZA. and Besson, J. and Pineau, A.,
2004b).

[11.3. Endommagement coupk au comportement
[11.3.1. Introduction

Au cours de nos études sur 'endommagement ductile et sooldélisation de la déchirure ductile,
nous avons été amenés a utiliser les modeles de Gurgergaard—Needleman dits GTN et/ou de
Rousselier, en fonction de la problématique traitée ¢a diésponibilité de ces modéles dans les codes de
calcul utilisés par nos partenaires industriels. Ces drodeles sont, a l'origine, de nature difféerente :
le modele de GTN est fondé sur une analyse micromécan@oes que le modele de Rousselier a
eté développé dans un cadre thermodynamique. La naticremécanique du modele GTN apparait
séduisante dans le cadre de I'approche locale de la ryptapendant les nombreuses modifications
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inspirées par des observations phénoménologiques qut gté apportées relativisent son intéerét par
rapport a celui du modéle de Rousselier. Ainsile mod&i®@ été utilisé dans la these de T.T. Luu pour
modeéliser la déchirure ductile d’'un acier haute résista(X100) ayant un comportement mécanique
anisotrope, et le modele de Rousselier a été utilisé das travaux de modélisation de I'essai Chatpy
et de prévision des courbes de résilience et de teénewitéas de fragilisation par l'irradiation. Avec ce
type de modéle, 'amorcage et la propagation d'une fissang le résultat "naturel” de I'adoucissement
local.

111.3.2. Le modele GTN

Le modele de Gurson est un modele de croissance de calitesprend pas naturellement en compte
les phénomémes physiques intervenant lors de la ruptele que la coalescence. |l surestime donc
considérablement les ductilités.

Le modele micromécanique de Gurson, qui reste le modgiéus employé dans le cadre de la rupture
ductile, fournit un seuil de plasticité dont I'expressimrginelle (Gurson, 1977) est donnée par :

X 3% 2
(X, f,00) = — +2fcosh | — | = (1+ f7) (6)
og 200
b tenseur des contraintes macroscopiques (matrice + parosit
Yeq contrainte macroscopigue équivalente au sens de von Mises
avecy X, =1/3%k, contrainte macroscopique moyenne,
f taux de porosité du matériau,
0o limite d’elasticité de la matrice

\
Il'y a rupture (i.e.,® = 0 si X = 0) pour une porosit§ égale & 1. Ce modeéle conduit a une forte
surestimation de la ductilité réelle des matériauxutldonc rapidement modifié afin de mieux prévoir
le comportement lors de la rupture finale (Becker et al., 1988rgaard, 1990) :

2
B, fov) = 5+ 2 cosh (P22 ) (1442 @
oy 20y
ol ¢; est un parametre ajusté par exemple a partir de calculscellules élémentaires matrice-
porosité (Koplik and Needleman, 1988). Des valeurs ent25 let 1.50 sont généralement
employées (Koplik and Needleman, 1988; Tvergaard, 1982)artir d'une analyse considérant deux
populations de pores a des échelles differentes, (Pamd Leblond, 1990) ont proposé la valeur
4/e ~ 1.47. g9 est généralement pris égal a 1. Toutefois, I'introtucidu parametre; améene une
modification mineure par rapport a 'emploi de la fonctigh(porosité effective) au lieu de la porosité
réelle f dans le modele de Gurson. La forme proposée pour la fongti@st la suivante:

[ < CH
=17 Sh= ®)
fe+6(f — fo) sinon

110n trouvera dans ces derniers travaux une étude compameiy résultats obtenus avec les modeles de Rousselier et
GTN (Tanguy, 2001).
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5 =dite
fF*fc
avecy fy;  porosité effective a rupturgy; = 1/

fr porosité a rupture.
Lintroduction de f* se justifie par le fait qu’au dela d’'une porosité critigfie il y a coalescence,

de sorte que la porosité est plus endommageante que siesiftaitrsphérique (fig. 12). Cette
modification reste toutefois phénoménologique et ledficients ¢;, f. et § doivent étre identifies a
partir d’expériences incluant des éprouvettes de tygaiton (avec ou sans entailles) et des éprouvettes
fissurées. Lidentification demande donc des calculs ass@zuX.

Une description plus physique de la phase de coalescenéepaoposée depuis par plusieurs auteurs.
On trouvera dans les références suivantes (Benzerga, €19819; Zhang et al., 2000; Pardoen and
Hutchinson, 2000; Siruguet and Leblond, 2004b; Sirugudtlaablond, 2004a) plusieurs modélisations
de ce mécanisme.

o’ 1o I

Figure 12:Origine physique etdle de la fonctionf™*

L'évolution de la porosité est le résultat de la germmrade nouvelles cavités et de la croissance des
cavités déja existantes. La loi d'évolution de la fragtvolumique de porosité est donnée par :

f = fcroissance + fgermination = (1 - f)traceEp + Bno'—eff + Anp (9)
f(t=0)=fo (10)

OUG.fr = abeq + Bogi. By €t A, peuvent étre assimilés aux intensités de germinatiotr@i@es en
contrainte et en déformation, respectivement. On ne déerssigénéralement que le termg dans la
description de la cinétique de germination, les lois dengeation en pression hydrostatique posant des
problemes numériques (Tvergaard, 1990). Une loi de gextioin doit contenir deux aspects : l'instant
du déclenchement de la germination et la quantité de&=aeitéées. Trois types de lois possibles sont
schématisés sur la figure 13 (Zhang and Hauge, 1999).

111.3.3. Le modele de Rousselier

Le modele de Rousseliér (Rousselier, 1986; Rousselier, 1987; Rousselier, 208tbli" dans le
cadre d’'une approche thermodynamique, introduit deuxaksbes d’'état pour décrire le matériau:
la déformation plastiqgue cumulée gtendommagement défini comme la fraction volumique detéavi

2Une reformulation du modéle dans le cadre des matériandatds généralisés a été recemment proposée pamtiz
etal., 2008).
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A,B | A,B A,B

a) b) ©)

Figure 13: Mocdeles de lois de germination (d'ags (Zhang and Hauge, 1999)) a) germination en
amas b) germination continue c) germination statistiquay@nd Needleman, 1980%. : déformation
plastique,S. :déformation plastique critique3, A :intensiés de germination coréitées en contrainte
et en @formation, respectivement.

La surface de charge est définie par :
. )3
P =% — R(p) + forDexp <—> =0 (12)
g

3 = X/p: tenseur des contraintes effectives

p = (1 — f): densité relative du matériau par rapport au matériaalidense
Y., : contrainte effective équivalente au sens de von Mises

%, =+ 1 la contrainte effective moyenne

R : limite d’écoulement du matériau non endommagé

o1~ 2Ry, ~ (R + Ryy,)/3 (Rousselier, 1986)

avec

Le parametrer; dépend du matériau, il représente la résistance de taoma la croissance et a la
coalescence des cavité, par analogie avec le modele de Rice et Tracey, varie erfiretP.1.

La surface de charge du modele de Rousselier posséde gagbeoparticuliere de préserver une
composante de cisaillement, méme pour des forts niveatmiaa@lité, contrairement au modele GTN
(fig. 14). Cette particularité permet au modele de Roieysdé décrire naturellement, sans utiliser de lois
de germination et de coalescence, la transition entre (ptarauplate et une rupture en biseau (Besson
et al., 2001; Besson et al.,, 2003). Pratiguement, lors dpagation importante, des problemes de
convergence numérigue ont amené (Kussmaul et al., 20B#)oduire dans le modeéle une cinétique de
germination et une loi d’accélération de la croissance.

[11.3.4. Identification des parametres des moeéles

Les modeéles GTN et de Rousselier présentent un nombrégoest de parametres a identifier, ce qui
potentiellement peut rendre difficile leur utilisation. idde cas du modéle GTN, on trouve :

e des parametres décrivant 'ecoulement de la matriag; /@mbre dépend de la complexité du
comportement du matériau (isotrope ou anisotrope),

e des paramétres associés au potentiel plastiguet,gs,
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Figure 14:Surfaces coulement plastique obtenues avec lesétesxdGTN et de Rousselier pour une
porosié de 1% et 5%q; = 1.5, ¢o = 1, f*

f, D =2, 01/0* = 2/3). (Il = Y etJy = Zeq =
(3/25;;5:;)1/?)

e des paramétres associés a la germination des cauitiéapparaissent dans la fonctiet,,
e des paramétres associés a la croissance des cavitésdercoalescence (par exet f.),
e le paramétre "taille de maille” lorsqu’'un endommagemestlisé doit étre décrit.

L'identification et la détermination des paramétres sgmd sur une approche combinant
expérimentation et simulation.

Cependant l'utilisationique des résultats d’'essais mécaniques
macroscopiques pour identifier ces parametres peut a@ndii plusieurs jeux de parametres

équivalents (He et al., 1998). On montre par exemple gsiilpmssible de décrire 'amorcage d’'une

fissure sans utiliser la fonctioft (Geney, 1998). A partir d'études paramétriques et exp@ntales, il
est montré que :

e f.dépend peu du taux de triaxialité des contraintes quafiddton volumique de porosité initiale
fo est faible, résultat obtenu a partir d’études numérKoplik and Needleman, 1988; Schmitt
et al., 1994a) et expérimentales (Lautridou and Pinea81) 9our f; elevé ( 10~2), f. diminue
quand la triaxialité augmente (Zhang and Niemi, 1995)sdas matériaux que nous avons étudiés,
la fraction volumique initiale de porosité est égale 261104, valeur inférieure &, = 1.3 1073

pour laquelle I'indépendance du paramefrevis-a-vis de la triaxialité est obtenue dans I'étude
de (Zhang and Niemi, 1995),

e f.dépend peu de la vitesse de sollicitation (Brocks et a@5) 8t de la température (Brocks et al.,
1996),

e f.dépend d¢g et de la fraction de caviteés germées, lorsque la gernoin&ist considérée (Zhang,
1996),
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e pour les faiblesfy, une relation linéaire est proposée enfret f; (Zhang and Niemi, 1995), qui
montre que ces deux parametres ne sont pas indépendants,

e le couplesy, D n'est pas unique pour une taille de maille fixée (Li et al94)9

L'utilisation de ce type de modeles nécessite donc desldpper une stratégie d’identification des
parametres qui repose le plus possible sur I'etude desmigmes physiques d’endommagement. Pour
les matériaux métalliques avec une faible porositéaieft’, le comportement de la matrice est obtenu
par celui du matériau, soit en traction, soit en compresfievillers-Guerville, 1998). Les paramétres
associés a I'endommagemerft( A,,) doivent étre identifiés a partir de I'étude de la mitrosture et
des mécanismes d’endommageni&nOn montre qu'il est possible de bien décrire 'endommagyeim
ductile d'un acier bainitique faiblement allie, avec ownsalescription de la germination (Tanguy,
2001) (Rossoll, 1998), ce qui conduit a des parametres de mptés differents. Les valeurs des
parametregy; et go sont souvent celles données dans (Tvergaard, 1981), degsindant possible de
les identifier a partir d’'une modélisation micromécargcet de la connaissance de comportement de la
matrice et des parametreg( A,). Les parameétres décrivant I'accélération de la sanise (., 0)
et la discrétisation spatiale (la taille de maille dansdelsuls &léments finis) dans le cas de gradients
mécaniques importants, sont identifiés sur des gémséivec une propagation de fissure. Dans nos
études sur I'acier de cuve 16MND5(1), la taille de maileprésentative de I'eéchelle de la localisation
de l'endommagement, a été fixée a partir de la distanggenme entre les inclusions de Mn$; (voir
chapitre I1.). Les essais sur éprouvettes entailleeg (dtés en vitesse de déformation radiale, donnant
lieu a une propagation de la déchirure maitrisée, peugtr utilisés a cette fin. On peut également
déterminer ces parametres a partir d'essais sur éptimsfissurées. Le paraméefigpeut étre également
déterminé a partir d’un critere de localisation de t¥jp@mason (Zhang and Niemi, 1995), ce qui permet
de prendre en compte intrinséquement les variations dertsipe critique avec I'état de chargement.

La problématique de l'identification des parametres desléfes d’endommagement ductile a été
étudiee dans le groupe TC8 ("Numerical round robin on mi@chanical models”, Bernauer et
Brocks 2002) de I'ESIS, ainsi que dans le groupe francaibat@y instrumenté” de la SF2M,
auquels jai participé. Ce travail montre que les paraemtpermettant de simuler des résultats
expérimentaux "macroscopiques” peuvent étre treuifits selon la modélisation utilisée (taille de
maille, modélisation tridimensionnelle, type d’élémepropagation le long d’un plan de symétrie). De
plus, pour une méme modeélisation, les résultats pewegigr en fonction des paramétres de convergence
et de I'incrémentation en temps en relation avec la siratée calcul adoptée dans les codes éléments
finis.

Il est donc important que la démarche d'identification desameétres soit adaptée au matériau
étudié et au(x) mécanisme(s) d'endommagement pré&ant(s). On trouvera differents exemples
dans (Berdin and Hausild, 2002). La démarche proposés das propres études (Tanguy, 2001,
Luu, 2006) pour les aciers renfermant une faible fractioiiale de cavites combine des essais

BLorsque la porosité initiale est trop importante, le congment de la matrice dense ne peut étre obtenu par celui du
matériau. Afin de limiter le développement trop importdetia fraction volumique de cavités et donc de pouvoir atérsir le

matériau comme équivalent a la matrice dense, on se plassiquement avant la striction.
%Un grand nombre d’études sur 'endommagement ductileerebies paramétres proposés dans (Chu and Needleman,

1980) sans considérer la nature de la microstructureésud
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macroscopiques, des informations métallurgiques et desreations microstructurales qui permettent,
au moins qualitativement de discriminer les cinétiqueandbmmagement. Cette démarche est décrite
dans les articles (Tanguy et al., 200&)(Tanguy et al., 2005b)eportés dans ce mémoire.

lll.4. Endommagement ductile et comportement plastique arsotrope

La modeélisation de I'endommagement ductile pour les stres dont I'élaboration conduit a une forte
anisotropie des propriétés mécaniques nécessitenimnanid’introduire I'anisotropie dans les modéles
d’endommagement. Les anisotropies peuvent étre de dduresa celle induite par le comportement
plastique et celle induite par le développement de I'entlagement. La prise en compte de I'une
ou/et de l'autre doit étre décidée a partir d’obsensadi des mécanismes d’endommagement et d’essais
mécaniques dans les differentes directions métatiugs induites par le process de fabrication.
La modeélisation de la déchirure ductile dans les tolexidr haute résistance (X100) utilisées pour
la fabrication des gazoducs a été I'objet de la these @eLTiu. Trois nuances d'acier X100 ont été
etudiées (Luu, 2006) Sur cette gamme d’aciers modernes, les caractéritifoemnd et distribution
spatiale) des inclusions a partir desquelles 'endommage ductile se développe (essentiellement
Cas, TiN, carbures de fer et ildts Martensite-Austéndehduisent en premiére approximation a un
endommagement isotrope, contrairement aux huances ignhaes contenant des inclusions de sulfure
de manganese (Benzerga et al., 1999; Benzerga, A. andrBessnd Pineau, A., 2004a; Benzerga, A.
and Besson, J. and Pineau, A., 2004b).
La modélisation proposée ne considérait donc que kdropie du comportement, la prise en compte
de 'anisotropie d’endommagement constituerait slre¢mea voie d’amélioration pour la modélisation
de la déchirure ductile de cet acier. En effet des calculsetiales €lémentaires montrent qu’une cavité
sphérique dans une matrice anisotrope soumise a unégurégslrostatique ne reste pas sphérique.
L'anisotropie plastique de comportement est classiquéemiecrite par le modele de Hill (Hill, 1950).
Cependant le formalisme du modele de Hill ne lui permet pasl&crire a la fois I'anisotropie des
contraintes et celle des déformations observées supeealymatériau (Rivalin et al., 2000). Un nouveau
modele développé pour décrire I'anisotropie dansdtsstd’aluminium (Bron and Besson, 2004) a donc
été utilisé®. Cependant la souplesse apportée par ce modele se féitraneht du nombre de paramétres
a déterminer, qui nécessite une large base expérifeent@n trouvera une synthése des résultats
obtenus sur la modélisation de I'endommagement ductits acier X100 dans l'article (Tanguy et al.,
2008) reporté a la fin de cette partie. 1l y est montré que la rtisalion proposée a permis de reproduire
correctement I'évolution de la charge au cours de diffeséypes d'essais mécaniques sur des éprouvettes
de géomeétries déformation plane, Charpy et préfigsur€es géomeétries sont illustrées sur la figure 15.
Par ailleurs, I'outil numérique développé nous a perigs proposer une analyse de l'effet de
I'anisotropie plastique de comportement sur la cinétideda déchirure ductile dans des structures avec
des états mécaniques complexes.
Au niveau des mécanismes de I'endommagement ductile, disenge, a partir de I'analyse du faciés
de rupture des éprouvettes entaillees NT, 'augmemtati®la population des petites cavités, amorcées
sur des particules de seconde phase martensite/austérste les carbures avec la diminution de la

5une version isotrope de ce modele a été utilisee dansdsetde C. Bouchet pour la modélisation des essais de
ténacité (Bouchet et al., 2006a; Tanguy et al., 2006c)
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Figure 15:Géonetries déprouvettes utilises pour identifier et valider la métisation de la échirure
ductile sur l'acier X100 : a) gonetries axisyratriqgues entaikes (NT) et éformation plane (PE), b)
géonttries Charpy (KCV) et C(T) gfissuée.

triaxialite, au détriment des grosses cupules germéeslas inclusions monophasées de sulfure de
calcium (CaS) ou multiphasées (Cas,TiN). Cette obsenvadi mis en évidence que, pour les faibles

triaxialites et pour les fortes déformation, la secondeypation de particules contréle la rupture ductile.

Cette observation est confirmée a partir des facies deneigles éprouvettes Charpy, composés d’'une
zone de rupture plate au centre et d'une zone de rupture eawbsir les bords, la ou la triaxialité est

plus faible. Dans ces levres de cisaillement, seule largBrpopulation de cavités est observée (Luu
et al., 20064d). Des résultats similaires ont été obtenus sur I'aciesude 16MND5(1) (Tanguy, 2001)

[1l.5. Etude de la déchirure ductile sous sollicitation rapide

Contrairement aux essais classiques de laboratoire addfemagement ductile se développe a des
vitesses quasi-statiques, la déchirure ductile lors eeséi Charpy et celle lors de I'éclatement d’'un
gazoduc ont pour traits communs qu’elles apparaissenttossllicitations rapides, de plusieurs metres
par seconde. Lors du choc de I'éprouvette Charpy, la \étdssla déchirure ductile est proche de celle
du marteau, soit entre 5 et 3 m/s entre l'instant de I'impada eupture compléte de I'éprouvette. La
déchirure ductile dynamique résultant de I'eclatentiéumh gazoduc se progage, elle, a une vitesse initiale
de l'ordre de la vitesse de I'onde de décompression du gitzds I'ordre de 300 m/s. L'arrét rapide
de cette propagation dynamique n’est di qu'a la capatiténatériau a faire ralentir la propagation
dynamique a une vitesse inférieure a celle de I'onde emulipression, la pointe de fissure étant alors
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déchargée. Pour ces conditions de chargement, desegtdesdéformation locales de I'ordre du millier
de s! et des échauffements locaux importants de I'ordre de ltagende degrés sont rencontrés dans
la zone de 'endommagement pour I'essai Charpy (Norris91@Fanguy et al., 2005b)

Historiguement I'aptitude a I'arrét de la progapatiomdsnique de la déchirure ductile est basée sur
des corrélations empiriques établies lors de campagiEsimentales, trés couteuses, d’'éclatement de
tubes de gazoducs. Pour un matériau donng, ces carsr&atint relié la contrainte admissible dans le
tube a I'énergie Charpy obtenue a partir d’éprouvetéshiites. La mise en défaut de ces corrélations
pour les nuances modernes d’aciers pour gazoducs a condl@italoppement de nouvelles corrélations,
basées sur des calculs numériques de propagation et suiténe de rupture du matériau, le CTQA
(Crack Tip Opening Angle) déterminé sur des éprouvetkboratoire (O’Donoghue et al., 1997). Ce
type de corrélation, utilisant un parameétre de I'appeoglobale de la rupture, ne peut s’appliquer que si
les essais de laboratoire sont représentatifs des comglitencontrées a la pointe de la fissure lors de la
propagation dynamique, ce qui est rarement le cas. L'é&dedemette problématique par I'approche locale
de la rupture a donc été envisagée.

Pour alimenter les modélisations et notamment la conmratesdes mécanismes de rupture sous ce
type de sollicitation, il est important de disposer de mayerpérimentaux permettant de reproduire
ou, au moins, d'approcher les conditions rencontrées austrlcture réelle. Ces essais dynamiques
en laboratoire avaient été développés au Centre deéridax avec les études relatives a l'arrét de
fissure de clivage d'aciers faiblement allies (Di Fant et #090; lung and Pineau, 1996b; lung and
Pineau, 1996a; Bouyne et al., 2001). Les moyens expérauerd’Arcelor avaient été utilisés pour
étudier la propagation dynamique de la déchirure dustitedes aciers pour gazoducs de grade X70 avec
differentes microstructures (lung, 1994; Rivalin et 2001b; Rivalin et al., 2001a).

L'étude expérimentale de la déchirure ductile dynareigu cours de I'essai Charpy a été réalisée par des
essais interrompus ou I'énergie initiale du marteaeaboisie afin de conduire a une rupture partielle de
I'éprouvette, la marteau étant ratrappé lors de sonngélawant gu’il ne ré-impacte I'éprouvette (Tanguy,
2001). Des examens métallographigues de coupes réalisess@peouvettes ont permis de visualiser
le développement de 'endommagement ductile (Tanguy]l 208nguy et al., 2005b)

L'étude expérimentale de la déchirure ductile dynaraigur les gazoducs est plus difficile. Cela a
conduit T.T. Luu, au cours de sa thése (Luu, 2006; Luu eR@06bY, a réaliser des essais de déchirure
ductile dynamique (D3). Il a pour cela, remis en état eisétile dispositif expérimental unigtfg(fig. 16)
situé dans les laboratoires d’Arcelor-Mittal, ancieneatRSID, qui permet de reproduire a une échelle
intermédiaire entre les éprouvettes Charpy et le tubeadedyic, les vitesses de propagation rencontrées
lors de I'eclatement d’'un gazoduc.

Des essais réalisés a partir d'éprouvette D3 (fig. lFedmettant de propager des fissures en mode de
déchirure ductile, a des vitesses entre 30 et 40 m/s, sudigiances de 180 mm ont ainsi été realisés. Les
éprouvettes D3 ont la particularité d’avoir la mémeigpeur que la tble servant a elaborer le tube pour
gazoduc. Ces essais ont permis d'une part, de reproduiéchardre en biseau (fig. 17b) observée lors
de I'eclatement d’'un gazoduc, et d’autre part, d’acc@éd®mnergie dissipée au cours de la propagation de
la fissure, a laquelle la modélisation devra étre cortié®nDes essaisterrompusou la fissure est arrétée
au cours de sa propagation en mode dynamique (fig. 17a) algrnégnt été réalisés, ils permettent de

8Ce dispositif a bien failli disparaitre pour des raisoosr®miques!
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Figure 16:Machine de traction dynamique de cap&ctO00kNa Arcelor Research utilese pendant la
these de T.T. Luu(Luu, 2006)

visualiser I'aspect fortement courbé du front de fissuig (fi’b) et les differents mode de propagation
de la fissure : 'amorcage de la fissure par un mode de cisegtie suivi d’'une étape de propagation
en mode d’'ouverture avec une rupture plate, puis d’'une gatm en mode de cisaillement. Chacune
des zones associées a ces modes de propagation estasstcprésence prépondérante d’'un des deux
types de cavités décrits au paragraphe 111.4..

Compte tenu des vitesses de sollicitation, il a fallu égalet s'interroger sur le rdle des effets inertiels
sur 'endommagement ductile pour les essais Charpy et $s8seB3. Pour des vitesses de sollicitation
tres elevées, les effets inertiels ralentissent lassevice des cavités, notamment pour les faibles porosités
et les grosses cavités (Tong and Ravichandran, 1995)@adtplus que le matériau a un comportement
peu sensible a la vitesse de déformation (Ortiz and Mnlil®292; Tong and Ravichandran, 1995),
L'effet de viscosité qui retarde la croissance des laitléb chargement, s'ajoute aux effets intertiels dans
le ralentissement de la croissance des cavités (Basu amadiNdan, 1999). (Tvergaard and Needleman,
1988) ont montré, par la simulation numérique de I'esshar@y, que lorsque la déchirure ductile
s'amorce dans I'éprouvette, les effets inertiels sogtigéables. Ces résultats sont validés par (Wang and
Jiang, 1997) qui mettent en évidence que, pour des vitegsdéformation macroscopiques inféerieures
a1000 s', la croissance des cavités n'est pas modifiee par les déffettiels. Nous avons donc négligé
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Figure 17: Etude de la dchirure ductile dynamique de l'acier X100 (Luu, 2006) a) essai avec
propagation de fissure interrompue sgprouvette D3, b) faés de rupture avec les dfentes modes
de propagation : rupture plate et en cisaillement , ¢) sintiola par élements finis de la propagation
ductile dynamique dans urgprouvette D3 (Luu et al., 2006h)

la prise en compte des effets inertiels lors de I'analyseefianents finis des éprouvettes Charpy et D3.

Dans le cadre de nos travaux sur la modélisation de la calgrbesilience et sur le passage résilience—
ténacité pour un acier faiblement allié, nous avonssétile modele de Rousselier, qui est le modele de
réference implanté dans les codes de calcul des cen&Bsde l'industrie électronucléaire francaise
(EDF, CEA). Lobjectif de ces simulations était double ) girévoir I'énergie au palier ductile, (ii)
obtenir une bonne description des champs mécaniquesdadizwude pouvoir prévoir le déclenchement
du clivage dans la transition ductile—fragile.

Le modele de Rousselier a été développé pour des imatéayant un comportement élasto-plastique.
Son application aux matériaux avec un comportement géldasto-plastique a di étre étudiee. La
simple introduction d’'une dépendance a la vitesse derd&ftion plastique cumuléide la contrainte
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d’écoulement du matériau non endommd®®) (eq. 11) comme proposé par Rousselier (Rousselier,
2001) conduit a une accélération de I'endommagement. réGeltat est contraire a la réponse que
nous avons obtenue a partir d'une analyse micro-mécarggjé partir d’'essais mécaniques réalisés a
differentes vitesses de sollicitation (Tanguy et al.,200L’incapacité du modele de Rousselier standard
a modéliser la déchirure ductile dans une éprouvett@@ha également été reportée dans des travaux
menés au CEA (Sainte Catherine et al., 2000; Sainte-Gag¢het al., 2001). Nous avons donc étudié la
possibilité de modifier le modeéle de Rousselier standfirdde rendre correctement compte des effets
de la vitesse de déformation sur la déchirure ductile.

Pour décrire correctement les effets de la vitesse dematmn et de la température dans le modele de
Rousselier, deux stratégies ont été étudiées.

La premiére a consisté a introduire une dépendanceitelsse de déformation du paramétte= o1 (p)

(eg. 11). Cette solution a été retenue dans les travawesnam CEA (Sainte-Catherine et al., 2001).
Cette modification permet de modéliser la bonne cinétitpidéveloppement de la déchirure ductile au
cours de I'essai Charpy. Son application est cependart fmsgle lorsque la structure modélisée subit
des variations de vitesse de déformation et de tempeéerapatiales et temporelles.

Une seconde stratégie, gue nous avons retenue et quitaitiedédans (Tanguy et al., 2002/ reposé

sur la définition d’'une contrainte effective scalaire gepend de la porosité et du tenseur des contraintes
macroscopiques de facon similaire au modéle GTN. Lanidguece de la contrainte effective vis-a-vis
du tenseur des contraintes macroscopiques induit celleviidsse de déformation et a la température.
Cette solution améne a une dépendance de la porosii&itesse de déformation qui est (quasiment)
nulle. Malgré un formalisme plus proche de celui du mod&I&N, elle permet de garder la particularité
du modele de Rousselier, a savoir une sensiblité adleisaint plus marquée que celle du modéle GTN.
Le modele proposé a permis, dans I'étude de la déchductile dans I'acier de cuve 16 MND5(1), de
reproduire les cinétiques expérimentales de propagat® la déchirure ductile dans les éprouvettes
Charpy, pour des sollicitations quasi-statiques et dygaes, et cela a differentes températures (cf
I'article (Tanguy et al., 2005a) reporté a la fin de cettdipp La simulation proposée a également permis
de reproduire correctement la courbure du front de la déhiors de la phase de propagation comme
illustré sur la figure 18 ou la forme de la déchirure siesu€st comparée a la déchirure expérimentale.

Contrairement au modele de Rousselier standard, le famealdu modeéle GTN ne montre pas de
sensibilité de I'evolution de la porosité a la vitessedeformation. Il a donc été utilisé tel quel pour
simuler la propagation ductile dynamique au cours des®Bshdans I'acier X100. Une éprouvette avec
une longueur d’entaille de 80 mm, correspondant a la fissitiale a été simulée. La figure 19 compare
les résultats de cette simulation aux résultats expariaux. La figure 19a) présente I'évolution de la
charge appliquée a I'éprouvette et de la longueur de $aisen fonction du déplacement relatif des
deux chapes d’amarrage. Sur cette figure, la propagatianatchirure ductile correspond a la longueur
actuelle de la fissure retranchée a la longueur initiala éissure (80 mm). La capacité de la modélisation
a reproduire la cinétique de la déchirure ductile juaqune longueur de fissure de I'ordre de 130 mm,
soit une propagation de 50mm. Au dela la modélisation tnigueur de fissure sous-estime les mesures
expérimentales. La figure 19b) présente I'évolution aluxtde dissipation d’énergi® = %, qui
représente I'énergie consommei/;s) par la propagation d’'une fissure sur une distaticelans une
éprouvette d'épaisseu?, en fonction de la longueur de la fissure. A nouveau, ledtegsiexpéerimentaux

montrent que la simulation conduit & une surestimation alametreR lors de la propagation de la
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Figure 18:Comparaison entre les ava®es ductiles maisée avec le mage de Rousselier modifiet
exgerimentale sur unéprouvette Charpy en acier 1L6MND5(1) (Tanguy, 2001). Oualise en avant de
la déchirure ductile, en niveau de gris, la contrainte prindpanaximale qui confile le ceclenchement

du clivage.

déchirure ductile. L'écart observé entre la modéisaet les données expérimentales pour I'essai D3
peut avoir plusieurs origines : (i) la non-prise en compte &ehauffements qui doivent se développer
a la pointe de la fissure , (ii) la non-prise en compte du @radde propriétés mécaniques a travers
I'épaisseur de I'éprouvette D3, la tdle étant plus mallcoeur, (iii) la présence de nombreux délaminages
qui ne sont pas reproduits par la simulation, (iv) bien quadaélisation permet de reproduire la forme
courbée du front de fissure (fig. 17c), elle ne permet pas pl@daire la rupture en biseau observée
expérimentalement pendant une grande partie de la phasegagation.

I11.6. Conclusions

A partir des travaux menés, la modélisation de la ruptoragiete par déchirure ductile de I'éprouvette
Charpy a été realisée sur I'acier 16 MND5 et sur I'acidiOB. La méthodologie développée, appliquée
aux aciers, permet désormais, a partir de la descriptiocothportement mécanique et des mécanismes
de 'endommagement ductile, de prévoir numériquementvideurs du plateau haut de la courbe de
résilience.

Pour ce qui est de la simulation de la déchirure ductile dygaes sur des grandes distances de
propagation, le travail réalisé est une des premieresatiges pour palier a la problématique de la
transférabilité entre éprouvettes de laboratoire mictiire rencontrée par les corrélations empiriques
actuellement utilisées. Les résultats obtenus ont etiegaegrmis de répondre a cette problématique. |I
est désormais possible a partir de modeles a basesmécemiques, de simuler la propagation ductile
sur une distance supérieure a la centaine de mm. Pariens&ggmentation continue des puissances de
calcul devrait rapidement permettre d’atteindre une dstade I'ordre du meétre.

Une des principales perspectives de ce travail sur la rigadi@n de la rupture ductile sous sollicitation
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Figure 19:Modélisation de la échirure ductile dynamiqua partir des essais D3 sur I'acier X100 (Luu,
2006; Luu et al., 20065) Comparaisons exience/simulation : a) Evolution de la charge et de la
longueur de fissure en fonction démlacement relatif des chapes d’amarrage dpibuvette , b) taux
de dissipation c&nergie,R, en fonction de la longueur de fissure.

rapide est la modélisation de la rupture ductile en biseansdes structures. Les observations
expérimentales montrent le réle prépondérant de largie population de cavités dans ce mécanisme.
L'introduction dans la modélisation d’'une échelle dedligation propre a cette population est une voie
gue nous souhaitons explorer dans la poursuite de nos ¥rawaua rupture ductile. Elle permettra
d’aborder la modélisation de 'endommagement ductile &@suvettes miniaturisées particulierement
utilisées dans les essais mécaniques sur matériauwkésra Par exemple, pour l'acier de cuve, la
transférabilitt des données entre les mini-éproasette résilience et les éprouvettes standards reste
une problématique ouverte.
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An extension of the Rousselier model to viscoplastic temperature
dependent materials
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Abstract. The Rousselier model has been used in the literature to model ductile failure of plastic materials. An
extension of the Rousselier model to account for strain rate and temperature dependence is proposed in this work.
The model is based on the definition of an effective scalar stress which depends on the porosity. Tests carried out
on tensile round notched bars are used to validate the model after which it is applied to simulate the Charpy test.

Key words: Rousselier model; viscoplasticity, temperature, ductile rupture, Charpy test

1. Introduction

Models able to represent the strength and toughness of ductile materials have found increasing
interest and application. The model proposed by Gurson (1977) is based on a micromechanical
analysis of a void/matrix cell. It has been phenomenologically extended by Tvergaard and
Needleman (1984) to better represent actual ductilities of metallic materials (so called GTN
model). An approach based on continuum damage mechanics (CDM) and thermodynamics
has also been proposed by Rousselier (1987) following the work of Lemaitre (1985). Both
models modify the von Mises yield potential by introducing a single scalar damage quantity,
namely the void volume fraction of cavities, f.

Although the GTN model has been most frequently used in the literature, the Rousselier
model has also been used in several studies (Bilby et al., 1992; Howard et al., 1994; Li et al.,
1994; Eripret and Rousselier, 1994; Besson et al., 2001b). Despite similarities, differences
exist between the Rousselier and the GTN models: (i) Under pure shear, the Rousselier model
predicts damage growth. (ii) Under pure hydrostatic tension, the Rousselier yield surface has
a vertex which implies that the plastic deformation tensor always keeps a non-zero shear
component. This characteristic leads to an easier formation of cup-cone fracture in absence
of strain controlled damage nucleation (Besson et al., 2001b). (iii) The way plastic hardening
influences damage growth differs.

Both models were initially derived for plastic materials under isothermal conditions. How-
ever in situations such as shocks, machining or rapid crack growth, a wide range of strain rates
are encountered so that viscoplastic effects should be accounted for. Adiabatic temperature
raise may also take place under similar conditions. It is therefore important to extend models
for ductile rupture to viscoplastic temperature dependent materials.

The extension of the Gurson model has been proposed in (Needleman and Tvergaard,
1991). The aim of this study, is to propose a similar extension in the case of the Rousselier
model. The formulation of the original model is recalled in section 2; it is then shown that
a straightforward extension does not result in predictions in agreement with unit cell calcu-
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lations and with the extended Gurson model (section 2.2). An extension consistent with unit
cell calculations is proposed in section 3. To validate the model, tensile round notched bars
were tested at different loading velocities (section 4) ; it is shown that increasing the loading
speed slightly increases the ductility which is consistent with the prediction of the new model.
Finally, the model is applied to simulate the Charpy test under dynamic conditions (section
5).

2. The Rousselier model

2.1. THE ORIGINAL ROUSSELIER MODEL

Based on thermodynamic considerations, following the work of Lemaitre and Chaboche (1985),
Rousselier (1987) derived a set of constitutive equations to model the behavior and rupture of
porous materials. The model introduces two state variables to describe the material: p the
cumulated plastic strain and f the damage which corresponds, in this case, to the void volume
fraction (i.e. porosity). The yield surface is given by:

[

= %94 fDoiexp <L> —R=0 )
1= 31 = fHo
where o is the von Mises equivalent stress and oy the trace (tr) of the stress tensor 0. R is
the yield stress of the undamaged material and is expressed as a function of p. D and o, are
model coefficients which are related to damage growth. The recommended values (Rousselier,
1987) are D ~ 2 and 0] ~ %(Re + R,,) where R, is the ultimate engineering stress and R,
the yield stress.
An additive decomposition of the strain rate tensor ~ is assumed so that:

E=£+g, 2

The elastic strain £, is related to the stress tensor by: £, = C : g. As the void volume fraction
is usually small, the elasticity tensor C is assumed to be constant. The irreversible plastic
deformation rate ¢, is obtained assuming the normality rule, so that:

L B N 1)
g, =0 f)pag—p[z%Jr 3 eXP(3(1_f)Ul>l:| (3)

where 1 is the unit second order tensor and s the stress deviator. The evolution of the porosity
is given by mags conservation:

. . . Okk
=0-fiueg, =(1-— Dexp|( ——— . 4
f=0=-pug,=0-)pf p<3(1 —f)ol) “)
It can be noted that porosity always increases even for stress states corresponding to com-

pression (i.e. tra. < 0). The plastic rate p is found from the consistency condition ¢ = 0,
@ = 0. It directly follows from 3 that p corresponds to the usual von Mises strain rate given

A E Y .. . .
by p =,/ s€,:¢, where €, is the deviator ofgp.
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Figure 1. Geometry and loading conditions of the unit cells and Finite Element mesh.

2.2. A FIRST STRAIGHTFORWARD EXTENSION AND COMPARISON WITH UNIT CELL
CALCULATIONS

The model can be extended to the case of viscoplastic material, considering that the yield limit
R depends on both p and p as proposed in (Rousselier, 2001). In that case, equation 1 is still
valid and the model follows the same formulation as in section 2.

The trends obtained with this modified model can be compared with unit cell calculations
in which the porous material is represented by a cylinder containing an initially spherical void
(Koplik and Needleman, 1988; Brocks et al., 1995). The matrix behavior is assumed isotropic
(von Mises plasticity) with a hardening law given by:

R(P, p) = k(p +e0)" + Kjp¥. ®)

In the previous equation, the hardening effects of plastic strain and plastic strain rate are
assumed to be additive. The following numerical values for the different parameters will be
used in the following: k = 800 MPa, n = 0.1, &g = 0.002, K = 50 MPa sU/N and N =
5. This corresponds to a strengthening effect of the deformation rate which will always be
assumed in the following.

The unit cell geometry and loading conditions are represented on Figure 1. The cell di-
mensions (L: height, R: radius) are assumed to be initially equal Ly = Ry. The initial void
volume fraction is equal to 0.001. The cell is loaded at a constant displacement rate in the
axial direction (L) and the radial pressure %, is controlled to keep a constant stress triaxiality
ratio. Noting that the overall loading is axisymmetric, the macroscopic stress tensor is given
by

=, 0 0
Z=1 0 %, 0 (6)
0 0 =,

In the following, %,, is controlled in such a way that: X, > X,, so that the macroscopic stress
triaxiality ratio is given by:
12, +2%,

=—-— 7
‘ 3 z:z~772:;‘r ()
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Figure 2. Comparison of porosity evolutions obtained with the Rousselier model and unit cell calculations for
different strain rates under a constant stress triaxiality ratio T = 1.0. Arrows indicate the effect of an increasing

deformation rate.

Unit cell calculations were performed for ¢ = 1 for a rate independent matrix (K = 0) and
for different strain rates L/Ly = 1073,10°, 10" (s~!). Results are shown in Figure 2. In
the case of unit cell calculations the porosity growth rate is slightly reduced with increasing
deformation rate. The opposite effect is obtained using the Rousselier model (Figure 2) with
leads to a strong increase of the void growth rate with increasing straining rate. The Rousselier
model was fitted to the unit cell simulation for a rate independent behavior. In the case of the
Rousselier model, the increase of the deformation rate leads to an increase of the stresses and
in particular of oy. As o0 is considered as constant, the ratio oy /o, increases thus inducing
an acceleration of the porosity growth rate (Equation (4)). The unit cell calculations indicate
that this trend does not correspond to any physical situation. Similar undesirable effects are
observed in the case where the hardening behavior is temperature dependent if o is supposed
to remain constant. This indicates that o should be defined as both temperature and strain
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rate dependent (Sainte Catherine et al., 2001). This solution is however quite complex as the
dependence should be determined. In the following, an approach based on the definition of an
effective scalar stress is proposed.

3. Proposed extension of the Rousselier model

3.1. PROPOSED EXTENSION

The proposed extension relies on the definition of an effective scalar stress which is a function
of both the macroscopic stress tensor ¢ and the porosity. This approach was first used in
the case of the Green elliptic model (Green, 1972) and used for instance to model the hot
compaction of metallic (Abouaf et al., 1988) or ceramic powders (Besson and Abouaf, 1992).
The same material description was also applied to extend the Gurson model to viscoplastic
materials (Rivalin et al., 2001; Besson et al., 2001b).

In the case of the extension of the Rousselier model, the effective stress o, is implicitly
defined by the following equation:

v

Oeq qr Okk def. oy
= —— ] =1 "="0. 8
1= fo. 2 (1- f)a*) ®

Dy, and gg are two new model parameters. o, can also be expressed as:

2
+ ngR exp (

qROeq

2 3
-5 <qR - §Lw (qRDRfT exp (zt]RT)))

where Ly, is the function such that Ly, (x) exp(Ly(x)) = x and t the stress triaxiality ratio.
In particular, o, becomes 0 as ¢ — 0. o,, which incorporates the effects of both shear and
hydrostatic stresses, is interpreted as a measure of the stresses in the matrix material which
surrounds the pores. The plastic (or viscoplastic) flow potential ¢ is then written as:

Oy =

(©)

¢=0,—R. (10)

In this case, R represent the isotropic plastic hardening of the undamaged material and depends
on the cumulated plastic strain p but not on p. It might also be temperature dependent. The
plastic strain rate tensor is still given by the normality rule as:

a Ao,
b= (= NHTe = (- fpoz. an

The consistency condition ¢ = 0, ¢ = 0 is then used to compute p in the plastic case. In the
viscoplastic case, p is obtained using the viscous flow law of the dense material expressed as:

p =F(o, — R). (12)
where F is the viscoplastic flow laVv.. It can also be shown that:

do,

b 10 =0y (13)
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and that consequently
£,:0= (1~ f)po. (14)

£, © o represents the macroscopic plastic dissipation which is equal to the microscopic
dissipation (po,) times the volume fraction actually occupied by the matrix material (e.g.
1 — f. pis therefore interpreted as an effective strain of the matrix material. The definition of
p therefore differs from the definition proposed in the original model but coincides with the
GTN model.

In the case of rate in,dependent materials, the original and extended Rousselier are not
equivalent unless both Dy and g are expressed as function of R. Noting that o, = R in this
case, both models are identical if:

D 3 o) d 2R (15)
=_-D— an =-——
R=327R *®=35
This suggests that Dg and gg could be written as:
R(0, o) R(p, &)
Dp=D%— """ d =gV 16
BT P R(pean M T IRRO (1o

where «; represents other parameters, such as temperature, on which R might depend. D% and
g% are then supposed to be constant.

In the following the straightforward extension of the original Rousselier model will be
referred to as RY, the modified model with constant Dg and gg as R™ and the modified model
with Dy and g given by Equation (16) as RM.

3.2. FAILURE

As failure occurs the stress tensor becomes zero; however the effective stress o, must remain
non null (in fact greater than R) in order to get plastic deformation. Expressing ¥ for oeq = 0
and oy = 0, a non zero value for o, is obtained only if 2 f Dg/3 = 1. It can be concluded that
the failure fF porosity is equal to fr = 3/(2Dg). In addition as fr is always smaller than
1, Dg must be larger than 3/2. In the original Rousselier model, failure is always obtained
for f = 1. In practice, one might consider that the material rapidly losses any mechanical
strength as f reaches a critical value f, (Kussmaul et al., 1993). Above this value, the material
is considered as broken.

3.3. REMARKS

3.3.1. Comparison with unit cell simulations

The evolution of the porosity (R model) as a function of the elongation for a fixed stress
triaxiality ratio is shown on Figure 3. For a given elongation, a very small apparent decrease
of the porosity is observed for increasing deformation rates (see detail on Figure 3) which is
due to an increase of the elastic part of the deformation caused by the higher stresses. However
this decrease is negligible compared to the porosity growth rate variation observed on unit cell
calculations (Figure 2). Similar results are obtained with the RM model.
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Figure 3. Evolution of the porosity obtained with the modified Rousselier model (R™) for different strain rates
under a constant stress triaxiality ratio T = 1.0. Arrows indicate the effect of an increasing deformation rate.

3.3.2. Comparison of the extensions with the Gurson and Rousselier models

The Gurson model (referred to as G in the following) which is widely used in the literature
can also be expressed based on the definition of an effective stress (Grange et al., 2000). Its
definition is also implicit and is given by:

2 2
1ﬂ=0—e;‘+2q|fcosh (ﬂ"—'j)flquﬁ defo 17
07 2 o7
Starting from this definition, Equations (10) to (14) remain valid. As in the case of the R™ and
RM models, the function 1 is expressed as a function of the ratios Uczq /o2 and 0 /o2 so that
any undesirable strain rate dependence is avoided. Indeed, the slight decrease of the damage
growth rate observed on unit cell calculations (Figure 2) is also not observed.

The R™ model deals with viscosity and plastic hardening as the G model but keeps the
specific shape of the Rousselier yield surface (i.e. damage growth under pure shear, vertex
under pure pressure).

The RM model deals with viscosity as the G model and with plastic hardening as the R®
model. It also retains the specificity of the yield surface.

The proposed extensions of the Rousselier model allow to handle strain rate and temper-
ature dependent material in a much better way than the original model. It does however not
allow to represent the slight strain rate dependence observed on unit cell calculations. With
respect to this particular point, the Gurson model behaves in a similar way.

4. Application: notched bars

4.1. NUMERICAL PROCEDURES

Finite element simulations were performed using the FE software Zébulon (Besson and Fo-
erch, 1997). Finite strains were treated using corotational reference frames (Ladeveze, 1980).
A fully implicit integration scheme is used to integrate the material constitutive equations
which allows the calculation of the consistent tangent matrix (Simo and Taylor, 1985). The

£5093708.tex; 2/07/2002; 13:32; p.7

© 2011 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



46 HDR de Benoit Tanguy, Lille 1, 2009

8  D. Tanguy and J. Besson

800 T 5

700 150

K - 45

600 F 3

—_ o 4 40

< - 3

a, 500 3 35

ERN B
— 400 F 430 =&

< £ E I

S 300 3%

3 420

200 E

E 415

100 | J10

S T T SR B R E

—1 5
—150 —100 -50 0 50 100 150 200
T (°C)

Figure 4. Variation of plastic hardening parameters Rg, Q1 and by with temperature.

method is detailed in (Besson et al., 2001b). When the material is considered as broken:
its behavior is replaced by an elastic behavior with a very low stiffness (Young’s modulus:
E, = 1 MPa). A similar technique was used in (Liu et al., 1994) showing convergence
of the results for sufficiently low values of the Young’s modulus E,. Gauss points where
these conditions are met are referred to as ‘broken Gauss points’. In regions where damage
develops 8 nodes square (resp. 20 nodes bricks) elements were used for axisymmetric (resp.
3D) simulations with reduced integration (i.e.: 4 Gauss points in the axisymmetric case and
8 Gauss points in the 3D case). Elements containing more than a given number of broken
Gauss points (axisymmetric case: 2, 3D case: 4) are automatically removed by checking this
condition after each time increment.

4.2. MATERIAL AND MODEL PARAMETERS

This study was performed on A508 (16MNDS5) steel (C = 0.16, Mn = 1.33, Ni = 0.76, Mo
= 0.51) which is used in the French pressurized water nuclear reactors. The material contains
small round MnS inclusions at which ductile damage is initiated. The MnS volume fraction
is equal to 1.75 x 10~*; it will be assumed that the interface between the inclusions and the
matrix fails for small plastic strain so that the MnS volume fraction can be considered as the
initial porosity fj.

The plastic behavior of this type of material depends both on strain rate and temperature.
The material behavior was tested for temperature varying from —150 °C 200 °C. Tests were
performed on tensile bars usjng a servohydraulic machine. In all case, damage growth can be
neglected so that o, = o¢y. The yield stress R is assumed to be a function of both p and the
temperature 7. It was fitted as:

R(p,T) = Ro+ Q1(1 — exp(=b1p)) + Q2(1 — exp(—b2p)) (18)

Parameters Ry, Q) and b, are functions of the temperature shown on Figure 4. Q5 and b, are
constant with: 0, = 452 MPa, b, = 1.72 (Tanguy et al., 2000).

£5093708.tex; 2/07/2002; 13:32; p.8

© 2011 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



I1l. LENDOMMAGEMENT ET LA RUPTURE DUCTILE DANS LES ACIERS HDR de Benoit Tan%?Jy, Lille 1, 2009

An extension of the Rousselier model to viscoplastic temperature dependent materials 9

[—13.2 —
6
|- 10.8

69
Figure 5. Notched axisymmetric test specimen.
0.40 UBSLERLEELIL) el e L e 880
o
-1 860
= 035 =
g 810 &
<l &
=z 4820 3
g 030 = LL<E
ADR/®g O - 800
lﬂnax/so n
0.25 FEEWRTTTY NIRRT ETITT| IR WETTTY NSRRI | 780
0.01 0.1 1 10 100

load line velocity (mm/mn)

Figure 6. Effect of the load line velocity on the notched diameter reduction at failure (A®g/®() and the
maximum normalized load (Fmax/So)-

4.3. EXPERIMENTAL EVIDENCE OF VISCOPLASTICITY EFFECTS

Axisymmetric notched bars shown on Figure 5 were tested using increasing load line veloc-
ities (vy) between 0.01 and 100 mm mn~—" at a temperature equal to —30°C. The minimum
diameter variation A® was continuously recorded during the tests. Results are displayed on
Figure 6. It is shown that the normalized maximum force F.x/So (F: force, Sy : initial min-
imum cross section, @ : initial minimum diameter) is an increasing function of the load line
velocities. The diameter variation at the onset of failure A® (corresponding to a sharp drop of
the load and to the initiation of a macro crack at the center of the notch) increases for velocities
up to 10 mm mn~"'; a strong decrease is observed for vy = 100 mm mn~! which is interpreted
as an effect of material heating. To estimate the elevation of temperature, a thermocouple was
welded in the notch at about 2 mm from the minimum cross section. Measurements confirm
that no significant temperature elevation is observed up to v;; = 10 mm mn~' whereas a
temperature increase of 50 °C was measured for v,y = 100 mm mn™".

Three tests were performed for velocities equal to 0.01, 1 and 10 mm mn™" resulting in
somewhat dispersed values for A®. This dispersion has been studied on a very similar steel
by Decamp et al. (1998) and was related to clusters of MnS inclusions; similar effects are to
be expected in the present case. In the following average values will only be considered.
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Figure 7. Comparison of the experimental (dashed lines) and simulated (solid lines) force-reduction of diameter
curves for different load line velocities.

The viscoplastic behavior of the material was adjusted to represent the experimentally
observed maximum forces. A simple Norton law was used so that:

. Jo.—R(p.D\"
p= <7K > (19)

with K = 55 MPa s™/" and n = 5. Results are shown on Figure 7 for A®/®; < 0.3. As
damage remains limited, the different models give the same results. For v;; = 100 mm mn~!
two calculations were performed assuming either isothermal conditions or adiabatic condi-
tions. It is shown that the experiment lies closer to the adiabatic solution. Under adiabatic
conditions, the temperature changes are related to the plastic work by:

C,T=pa:g, (20)
where C), is the heat capacity of the material (C,, = 3.12 MPa K" and g8 = 0.9.
4.4. SIMULATION OF NOTCHED BARS

Each of the four damage models has two coefficients which need to be adjusted. In this section,
one parameter was fixed and the other one was adjusted to match the average diameter reduc-
tion at the onset of failure for vy = 0.01 mm mn~'. These coefficients are given in Table 1.
The relatively high value for D% (RM model) was selected so that Dy (Equations (16)) remains
always larger than 3/2.

Figure 8 shows the evolution of the normalized force F /Sy as a function of the diameter
variation for all models and different load line velocities. The rapid drop of the load corre-
sponds to the initiation of a crack at the center of the notch (Figure 9). It is seen that increasing
the loading rate has very little effect on the diameter variation at the onset of failure in the case
of the RY model whereas a clear increase of ductility is observed in the case of the R™, RM
and G models. For v;;, = 100 mm mn~!, the difference between the isothermal and adiabatic
calculations is much larger for the R™, RM and G models than for the R” model.
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Table 1. Damage coefficients used for the
simulation of the notched bar.

model  fixed coef.

adjusted coef.

RY D=2
R™ Dr=2

M 0 _
R DY =372

G q =15

o1 =720 MPa
qr =0.92

q% =051

g =12
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Figure 8. Force-reduction of diameter curves for the RV, R™, RM and G models for different load line velocities
(vpL = 0.01, 1, 10 and 100 mm mn~!). The arrows indicate increasing velocities. Solid lines represent isothermal
calculations and dashed lines adiabatic calculations for vy |, = 100 mm mn~!. The rapid load drop corresponds to
the initiation of a crack at the center of the notch.
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Figure 9. Damage growth in the notch (R” model). Comparison of the deformed mesh with the original mesh
showing the renotching of the bar which is experimentally observed.
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Figure 10. Effect of the load line velocity on the diameter variation for F/Sy = 500 MPa: comparison of
experiments and numerical results for the 4 different models (100[I]: vp, = 100 mm mn~! computed using
isothermal conditions, 100[A]: v, = 100 mm mn~! computed using adiabatic conditions).

An example of damage growth in the notch (R™ model) is shown on Figure 9. The com-
parison of the deformed mesh with the original mesh shows the renotching of the bar which
is experimentally observed.

The diameter reduction for /S, = 500 MPa after the onset of failure, denoted A®s in
the following, was determined for both simulations and experiments. The effect of the loading
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rate on ductility is quantified by the ratio:

ADs — APV

21
o @n

M
where A®2°! is the value of Ads for vy, = 0.01 mm mn~!. Experimental and simulated
values for 7, are displayed on Figure 10. Despite the experimental dispersion, a good com-
parison is obtained for R”, R™ and G models up to v, = 10 mm mn~' (i.e. isothermal
conditions). The slight differences between these models are not significant. As expected, the
R? model underestimates the experimentally observed effects. Moreover it predicts a slightly
decreasing ductility with increasing loading rate. For vy = 100 mm mn~' a decrease of the
ductility is obtained for adiabatic conditions. It underestimates the experimentally observed
value (although only one experimental data point is available). The ductility reduction between
isothermal and adiabatic conditions for the R* model remains much smaller than for the three
other models. This clearly does not agree with the experimental results.

4.5. STABILITY ANALYSIS

Failure is preceded by the localization of strain and damage in narrow bands. This situation
has been studied in the case of elastoplastic materials (Rice, 1976; Rice and Rudnicki, 1980).
The condition for localization in a band of normal 1 is written as:

detn.L.i=0 (22)
where L is the elastoplastic tangent operator used to express the incremental constitutive
equation as:

g=L:é

(23)

A localization indicator (I;) can be derived from the previous condition as /; = ming det n.L.n.

When /; becomes negative, localization can possibly occur.

The previous analysis is however limited to elastoplastic materials (i.e. materials for which
a linearized relationship can be defined between ¢ and ¢. In the case of elastoviscoplastic
materials, Rice’s analysis cannot be used. In this case, several methods have been proposed.
The linear perturbation analysis has been first used in the literature (Fressengeas and Moli-
nari, 1985; Anand er al., 1987; Rousselier, 1991; Barbier et al., 1998). More recently, it has
been proposed to use a localization condition similar to Equation (22) in which the tangent
operator L is replaced by an algorithmic viscoplastic tangent operator related to the numerical
integration scheme (Carosio et al., 2000; Besson et al., 2001b). In Besson et al. (2001b) the
tangent matrix D consistent with a fully implicit integration scheme (Simo and Taylor, 1985)
was used. D is such that: sAc = D : §As where § Ao and 8Ag are respectively the stress
and strain increment over a finite time step. 8 denotes an infinitesimal variation. Following
Rice’s methodology, the condition for localization in a band of normal 1 can be written in
the case of a viscoplastic material as detn.D.n = 0. A localization indicator (/p) can also
be derived as: I, = ming detn.D.n; Ip < 0 indicates the possibility of localization. Details
of the calculation of D and the minimization procedure used to compute I, = are given in
Besson et al. (2001b).

In the following, the normalized value of the localization indicator is used: Ip/D, with
D, being the determinant of the elastic acoustic tensor (D, = detn.C.n). In Figure 11,
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Figure 11. Evolution of the normalized viscoplastic localization indicator for models RY and R™ for two different
load line velocities.

the evolution of Ip/D, at the center of the notch (i.e. the location of first bifurcation) is
plotted as a function of the diameter reduction for the R" and R™ models for v, = 0.01
and vy, = 100 mm mn~!. In the range where damage remains small (A®, < 0.3), results
for both models are similar. It is observed that Ip for vy = 0.01 is smaller than Ip for
v = 100 mm mn~! which simply illustrates the stabilizing effect of increasing strain rate
for viscoplastic materials. The onset of localization (I, = 0) predicted by the analysis are
consistent with the results shown on Figure 8. In the case of the R™ model localization is
delayed due to viscous effects. In the case of the R" model there is a competition between the
stabilizing effect of strain rate and the increased damage rate. The analysis carried out with
the G and RY models leads to the same results as for the R” model.

5. Application: Charpy specimens

Charpy V-notch tests are common tests that are used to measure the fracture toughness of
materials. The notched bar is subjected to an impact with a striker moving at about 5 ms~". In
the ductile regime, inertial effects can be neglected (Tvergaard and Needleman, 1988; Sainte
Catherine et al., 2001) but the variations of flow strength with temperature and strain rate play
an important role on energy dissipation (Mathur et al., 1994). In the following, simulations
of the Charpy tests carried out using the R” and R” models will be compared. Charpy V-
notch specimens were tested using an instrumented Charpy testing device at —60 °C. Full
details of the experiments are reported in Tanguy (2001). Specimens were machined and tested
according to the AFNORO0 standard (AFNOR, 1990).

5.1. SIMULATION

Simulations were carried out with material parameters fitted to represent the ductility of round
bars having different notch severity. On the one hand, this results in slightly different parame-
ters than those used in section 4 and a representation of the ductility of the notched specimens
depicted on Figure 5 which is not as accurate. On the other hand, the decrease of ductility as
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Figure 12. FE mesh, used for the simulation of the Charpy specimens.

a function of the notch severity is better described. The following parameters were used: R"

model: D = 2.2, 0y = 669 MPa, R model: D = 2.2, gz = 0.92, R” model: DY = 2.0,
0 _

gy = 0.64.

Examinations of polished cross sections of the specimens have also shown that a second
population of voids is nucleated at iron carbides (Fe;C) at large strains. This was accounted
for by modifying Equation (4) according to the phenomenological strain controlled nucleation
laws proposed in Chu and Needleman (1980):

f=0=Hui, +A,p 24

where A, is a new material parameter. A, was not numerically adjusted but estimated from
microstructural examinations: (i) nucleation starts from plastic strains larger than 0.5, (ii) only
a fraction of the carbides eventually breaks before final failure. Assuming that only % of the
carbides break, A, was taken equal to 0.01 for 0.5 < p < 1.1 and A, = 0 otherwise.
p = 1.1 corresponds to a very high strain level which is reached only at locations where failure
occurs. The total amount of porosity nucleated at carbides is equal to 0.6%. It was found that
accounting for nucleation is important to model crack advance at the outer free surface of
the specimen, Without nucleation, crack advance is strongly inhibited at this location where
the stress triaxiality ratio is low. Note however that the actual fracture pattern in this region
corresponds to shear lips (Figure 14) which are not appropriately modeled in the present study.

The finite element mesh used to model the test is shown on Figure 12. Due to symmetries,
only one quarter of the specimen is rileshed with the usual boundary conditions. A mixed
2D/3D mesh is used to reduce the number of degrees of freedom. The 2D part is computed
assuming plane stress (PS) conditions. Such a technique was also used to model Charpy
specimens by Schmitt ez al. (1997). Contact between the striker, the anvil and the specimen is
also accounted for using a friction coefficient equal to 0.1. Simulations were carried out with
a constant striker speed of 5 ms™!.
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Figure 13. Charpy test: simulated and experimental (exp.) force (F)—deflection (§) curves using the R™ and R
models under adiabatic (top) and isothermal conditions (bottom).

5.2. RESULTS

5.2.1. Force—deflection curves
Computed and experimental force—deflection curves (F—§) are compared on Figure 13. Sim-
ulations were made assuming either adiabatic or isothermal conditions. Using the R™ or RM
models, leads to a slight underestimation of forces assuming adiabatic conditions and to a
slight overestimation with isothermal. This possibly indicates that heat diffusion is taking
place. This hypothesis is validated by simple calculations using the thermal conductivity of
A508 (D ~ 2 x 107> m2s~") that show that a in test lasting 1 ms (i.e. the duration of the tests
at —60 °C) the characteristic heat flow distance is about 150 xm which is about the mesh size.
The RY model gives very different results. Under adiabatic conditions, the simulated re-
sponse remains reasonably is agreement with the experiments. This seemingly satisfactory.
and misleading result is due to the opposite effects of the temperature increase (which de-
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Figure 14. (a) Crack front position for deflections § = 6.0 mm and § = 7.75 mm (R™ and RM models, adiabatic
calculation). (b) Actual crack advance (§ = 7.75 mm, T = —60 °C, dynamic Charpy test).

creases o) and of the viscosity (which increases o). Under isothermal condition, a rapid
drop of the load is obtained which is not experimentally observed.

5.2.2. Crack advance

Figure 14a illustrates the shape of the computed crack front for two deflections. It is shown
that crack advance is faster at the center of the specimen. The tunneling effect is often seen
in structure where the stress state lies between plane strain and plane stress and varies along
the thickness of the specimen (Rivalin et al., 2001). This compares well with experiments
(Figure 14b). At the outer free surface, shear lips are observed. The simulation is not able
to represent this phenomenon. Although it is possible to represent slant fracture using the
Rousselier model, this would require much finer elements along the x and z directions as
shown in Besson et al. (2001b) for 2D structures.

Crack advance Aa as a function of the deflection is shown in Figure 15 and compared with
experimental measurements. The experimental data were obtained from samples in which
brittle failure took place for various deflections after a significant ductile crack growth. The
crack length at the middle of the specimen as well as the mean crack length were measured on

£5093708.tex; 2/07/2002; 13:32; p.17

© 2011 Tous droits réserveés. http://doc.univ-lille1 fr



56 HDR de Benoit Tanguy, Lille 1, 2009

18 D. Tanguy and J. Besson

4 T T T T T
S - -
<
@
z 2+ 1
:;
E ' R™(f>05) — 1
g 1k R™(f > 0.1) ——
© exp. (middle) @
exp. (average) O
0 1 1
0 2 4 6 8 10 12

Deflection § (mm)

Figure 15. Crack advance Aa vs. deflection and comparison with experiments. Crack is either determined for
f > 0.5 (i.e. the actual value used in the computations) or for f > 0.1 (R” model, adiabatic calculation).

SEM photographs. The simulated crack extension was determined by computing the position
of the broken Gauss point (i.e. Gauss points where f has reached 0.5). Using f > 0.1 to
define the crack position results in a slightly longer crack extension (0.1 to 0.2 mm). In both
cases the simulation slightly underestimates the actual crack length. It is experimentally shown
that brittle fracture is usually initiated ahead of the crack front where stresses are maximum
(Figure 16). It is very likely that the ductile crack front might further increase as the brittle
crack is growing. This could account for the small discrepancy between experimental and
simulated crack advances. Figure 16 illustrates the o, contours for different deflections. It is
shown that the maximum stress level is reached ahead of the crack tip at about 0.6 mm.

6. Concluding remarks

In this study, several extensions of the Rousselier model have been proposed which allow
for the use of viscoplastic temperature dependent matrix behaviors. It was first shown that a
straightforward extension of the model (R" formulation) leads to results which are inconsis-
tent with both unit cell calculations and experiments. The R™ extension uses the concept of
effective stress and introduces two material parameters: Dg and gg. It has the same kind of
dependence on plastic hardening, strain rate and temperature as the extended Gurson model
used in Needleman and Tvergaard (1991). The R™ extension is based on the previously
formulation but parameters Dg and gz depends on plastic strain so that the model has the
same type of dependence on plastic hardening as the original Rousselier model (R" for rate
independent materials). All extensions retain the specific features of the yield surface of the
original model: (i) Damage increases under pure shear. (ii) Under pure tensile hydrostatic
loading (oeq = 0) the yield function has a vertex which implies that the deformation rate
tensor always keeps a shear component. This last feature is thought to be important in the
modeling of shear band and cup-cone fracture (Besson et al., 2001b). The phenomenological
extension of the model to Hill plastic anisotropy is straightforward following Besson et al.
(2001a) and Benzerga and Besson (2001).
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<0 Ozg 2000 MPa,

Figure 16. oy contours for different deflections. Broken elements have been removed showing crack advance
(R™ model, adiabatic calculation).

The comparison with unit cell calculations has shown a much better agreement for models
R™ and R than for the RV one. The agreement is similar to the one obtained using the
Gurson model. The unit cell calculations show however that void growth tend to be delayed
with increasing strain rate. This trend is in agreement with results published in Basu and
Narasimhan (1999) but is not accounted for by the different models used in this study. Some
authors propose to use damage parameters (g; and g, for the Gurson model and therefore gg
and Dy, for the modified Rousselier model) which depend on the plastic strain rate (Tong and
Ravichandran, 1995). The same solution has been recently adopted in Sainte Catherine et al.
(2001). Using the original Rousselier model, o, is assumed to depend on the strain rate. Like
in the present work, this modification allows to describe ductilities under static and dynamic
condition in a consistent way.

The models were used to simulate the behavior of round notch bars tested at different
ram velocities. Experiments show an increase of the ductility with increasing velocities up to
the point where adiabatic heating cannot be neglected. In this case, ductility is reduced. The
increase of ductility is caused by the stabilizing role of viscosity. Extensions R and R¥ of the
Rousselier model as well as the Gurson model are able to reproduce the experimental trends
whereag the R” model does not give satisfactory results. On the one hand, it therefore clearly
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appears that the R” model should be rejected. On the other hand, the differences between the
R" and RM models .are too small to decide which of these two is to be preferred. Similar
conclusions are drawn from the simulation of V-notch Charpy specimens under adiabatic and
isothermal conditions.
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Abstract

The purpose of this work is to develop a constitutive model integrating anisotropic behaviour and ductile damage for a X100 pipeline
steel. The model is based on a set of experiments on various smooth, notched and cracked specimens and on a careful fractographic
examination of the damage mechanisms. The model is based on an extension of the Gurson-Tvergaard—Needleman model which
includes plastic anisotropy. Provided brittle delamination is not triggered, the developed model can accurately describe the plastic and
damage behaviour of the material. The model is then used as a numerical tool to investigate the effect of plastic anisotropy and
delamination on ductile crack extension. It is shown in particular that it is not possible to obtain a unified description of rupture
properties for notched and cracked specimens tested along different directions without accounting for plastic anisotropy.

© 2007 Elsevier Ltd. All rights reserved.
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1. Introduction

Economic studies have shown that development of oil
and gas transportation over long distances requires the use
of high-grade steels whose mechanical properties allow to
substantially increase the internal pressure for a given pipe
thickness. Research projects have then been focused on the
development of API grades X80 and X100 [1,2] and more
recently to grades X120 [2]. These new grades are still
under development. Their mechanical behaviour needs to
be characterised both in terms of plastic behaviour and
crack growth resistance. In particular resistance to ductile
crack initiation and longitudinal propagation needs to be
evaluated to assess the high-grade pipelines’ structural
integrity. In practice, standards recommend the use of
Charpy-V or drop weight tear tests in relation with semi-
empirical correlations to predict the outcome of full-scale
burst tests of pipelines [3-5]. These correlations have been
established on lower grade steels. Results of recent full-
scale testing campaigns [6,7] have shown that these

*Corresponding author.
E-mail address: jacques.besson@ensmp.fr (J. Besson).

0308-0161/$ - see front matter © 2007 Elsevier Ltd. All rights reserved.
doi:10.1016/j.ijpvp.2007.11.001

correlations no longer hold for the new grades. This
requires further studies on ductile damage of these new
high-grade steels.

In these studies coupling gas decompression and material
cracking resistance, the problem of the material fracture
criteria remains a critical issue in particular in order to
ensure the transferability between small scale tests and
burst tests. Several methodologies have been proposed for
that purpose (see e.g. [8]). It has been proposed to use one
single global parameter such as the J-integral [9,10] or the
dissipated energy [11-13]. However, as a fully three-
dimensional (3D) stress field develops ahead of the crack
tip, transferability between specimens having different
thicknesses cannot be ensured. This has lead to the use of
a two parameters J-Q global approach [14,15]. On the
other hand, descriptions at the local scale have been
developed using a critical crack tip opening angle (CTOA)
or cohesive zone models (CZM). These approaches have
been applied successfully to predict crack growth in
aluminium sheet specimens [16—19]. However, using CTOA
and CZM, transferability between specimens of different
thicknesses or geometries cannot be performed as both
models sensitivity on stress triaxiality does not correspond

© 2011 Tous droits réservés.
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to physical processes of void growth [20]. Both models are
nevertheless useful to perform structural computations
involving crack growth provided that the stress state in the
structure corresponds to that of the specimens used to tune
the model.

In order to get the proper dependency on the stress state
it is necessary to use physically motivated models which
describe in a realistic manner the different stages of ductile
rupture. These models make use of the early description of
void growth by Rice and Tracey [21]. They are based on
continuum damage mechanics and account for the soft-
ening effect induced by cavity growth (ductile fracture)
using yield potentials integrating damage such as those
proposed by Gurson [22], Tvergaard [23] or Rousselier [24].
As long as ductile damage mechanisms remain identical,
transferability between laboratory test samples and struc-
tures is reasonably ensured. These local approach to
fracture models have been successfully applied to model
crack growth in structures (see e.g. [25]). They have been
recently applied to model rupture of thin structures
[26-29]. The latter studies have used extensions of the
Gurson or Rousselier models that account for plastic
anisotropy [27,29,30] which is of particular interest for
pipeline steels.

The aim of this paper is to characterise and model the
plastic and damage behaviour of a X100 pipeline steel
which was supplied as a plate from which tubes are
produced. For this purpose, a micromechanical Gurson-
type model is used as transferability between laboratory
specimens and structures is of primary importance.
Simulations are based on experimental results obtained
on a large set of mechanical tests. The investigated material

Table 1
Nominal chemical composition (weight %)

C Si Mn P S Al N

0.060 0.25 1.90 0.011 0.0010 0.029 0.005

Other alloying elements: Ni, Mo, Nb, V and Ti.

and the experimental techniques are first presented. Results
of the mechanical tests together with detailed fractographic
examinations are then given. The model used to describe
the material includes two ingredients: a specific yield
surface accounting for plastic anisotropy, a model coupling
plasticity and ductile damage. The different tests are then
simulated. Finally the model is used to discuss the effect of
plastic anisotropy on rupture. Delamination, which as
observed during the study, was also commented based on
the model.

2. Material and experimental procedures
2.1. Material

The material of this study is a high strength steel that is
used to manufacture X100 pipelines. It was supplied as a
18.4mm thick plate. The nominal chemical composition is
given in Table 1. The plate was elaborated using thermo-
mechanical controlled rolling and accelerated cooling
(TMCP process). The resulting microstructure is mainly
ferritic—bainitic with a clear band-like structure (Fig. 1a).

As second phase particles are well known to be at the
origin of cavity nucleation, a particular attention was paid
to their characterisation. X-ray analysis carried out on
polished surfaces reveals that most observed inclusions are
composed of calcium sulfide (CaS), titanium nitride (TiN),
aluminium or magnesium oxides (Al,O3, MgO). An inclu-
sion volume fraction equal to 1.35 x 10~* was evaluated
using quantitative image analysis. High magnification
scanning electron microscope (SEM) observation of etched
(Nital) surfaces reveals the presence of martensite—auste-
nite (M—A) islands as shown in Fig. 1b. Despite processing,
particle remains mainly isotropic: spherical CaS, cubic TiN
and equiaxed M—A. In addition, the material also contains
small carbides (Fe;C cementite).

Due to material processing, the plate has an anisotropic
plastic behaviour (see Section 3.1) so that it is important to
keep track of the material principal axes. In the following
the longitudinal direction corresponding to the rolling
direction is referred to as L; the transverse direction is

Fig. 1. (a) Plate microstructure consisting of ferrite grains and bainite bands. (b) SEM micrograph obtained after etching. An M-A island is shown by the

white arrow.
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referred to as T and the short transverse (thickness)
direction is referred to as S.

2.2. Experimental procedures

A comprehensive characterisation of the mechanical
properties of the material was carried out along the
different material directions using several specimen geo-
metries which are presented in Figs. 2 and 3. All tests were
performed at room temperature on a servo-hydraulic
testing machine.

Smooth tensile bars (ST) are used to determine the
hardening behaviour along the principal directions. A
shorter specimen (ST,) is used for tests carried out in the S
direction due to the limited thickness of the plate. Strain
rate equal to 5 x 107*s~! is kept constant during the test.
Diameter reduction across two perpendicular directions is
measured to obtain the Lankford coefficients. The Lank-
ford coefficients for a test carried out in the L direction
(resp. T or S direction) is defined as Ry = ¢r/es (resp.

ST ST, NT,

Rt = eL/es, Rs = er/er) where ex is the true deformation
in the X (= L, T or S) direction.

Axisymmetric notched tensile bars (NT,, Fig. 2) are used
to characterise both plastic behaviour and damage growth.
Tests are performed for L and T directions. Different notch
radii are used to modify the stress triaxiality ratio inside the
specimens [31]. Radii equal to 0.6, 1.2 and 2.4 mm are used
corresponding to specimens NT;, NT, and NTy, respec-
tively. The axial elongation as well as the minimum
diameter variation along the S direction (Adg) are
continuously measured. The mean strain rate computed
from the diameter variation is controlled and fixed to
5x 107*s7,

Wide and relatively thin specimens are used to generate
plane strain (PE) conditions. Finite element calculations
were used to check that the plane strain conditions prevail
in the specimens. The plane strain direction corresponds to
the width of the specimen (see arrow in Fig. 2) as
deformation along this direction is constrained by the
thicker lower and upper parts. Tests were carried out in the

NT, NT, PE

6 24

30
50

10.8

10.8 10.8

20

26

Fig. 2. Samples for mechanical testing: smooth tensile bars (ST), smooth reduced tensile bars (ST,) for testing along the S-direction, notched tensile bars
with different notch radii (NT;, NT, and NTy) and plane strain specimens (PE). The large arrow indicates the plane strain direction. PE conditions are met

at the centre of the specimen (dimensions in mm).

a b

KCV

30

17.75

o)

275

W=25 12.5

31.25

10 f

Fig. 3. Samples for mechanical testing: (a) Charpy V-notched bars (KCV) (b) compact tension specimens (C(T)) (dimensions in mm).
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L and T directions with an imposed displacement rate
corresponding to a mean strain rate of 5 x 107*s~! at the
centre of the specimen.

Ductile crack initiation and propagation were studied
using Charpy notched bars (KCV) and compact tension
(C(T)) specimens (Fig. 3). L-T (resp. T-L) configuration
was investigated in which L (resp. T) corresponds to the
loading direction and T (resp. L) to the crack propagation
direction.

Conventional Charpy V-notched specimens were either
tested on a 3-point bending setup at a low imposed
displacement rate of 10ums~! (quasi-static test) or in a
standard instrumented Charpy testing device with a striker
impact velocity equal to 5.2ms~! (impact test). The 3-point
bending setup geometry corresponds to the geometry of the
Charpy device [32].

Crack growth resistance was investigated using (C(T))
specimens with a total thickness B = 12.5mm. Specimens
with and without side grooves were both used. The side
grooves have each a depth of 0.1B; they are used to delay
the development of crack tunneling and to maintain a
straight crack front. C(T) specimens were fatigue-pre-
cracked in order to obtain an initial crack length a¢ equal
to 0.57W (see Fig. 3). The J-Aa resistance curve was
determined using both single specimen (i.e. using the
unloading compliance) and multi-specimen technique in
accordance with ASTM-1820. The single specimen techni-
que was applied to side-grooved specimens only. In the

case of non side-grooved specimens, the ductile crack
extension was determined from direct measurements of
crack advance of specimens which were broken at liquid
nitrogen temperature after unloading.

3. Experimental results
3.1. Anisotropic plastic behaviour

Table 2 gives standard tensile properties obtained along
L, T and S directions. Anisotropy in terms of yield stress
and ultimate tensile stress (UTS) exists but is limited
(£3%); on the other hand deformation anisotropy is
marked as Lankford coefficients strongly differ from 1.
Initially circular cross-sections of tensile specimens become
elliptic upon deformation due to plastic anisotropy as
evidenced in Fig. 4. Values of the Lankford coefficients for
tensile test in L and T directions smaller than 1 reflect a
high deformability of the material along the short
transverse direction. The uniform elongation (UE) is less
than 8% evidencing the poor work hardening capacity of
the material.

3.2. Fractographic examination
Fracture surfaces were systematically examined to

determine damage triggering sites. At macroscopic scale
(see e.g. Fig. 4b) flat fracture regions (i.e. the normal to the

Table 2

Tensile (Rp.2: flow stress at 0.2% plastic strain, UTS: ultimate tensile strength, UE: uniform elongation), Charpy (USE: upper shelf energy) and toughness
properties

Loading direction Ry (MPa) UTS (MPa) UE (%) Lankford coefficient Charpy USE (J) Joa (kJ/m?) dJ/da (MPa)
L 574 770 7.8 er/es = 0.53 296 (L-T) 830 (L-T) 375

T 614 797 6.6 eL/es = 0.79 309 (T-L) 510 (T-L) 390

S 606 759 6.1 er/eL = 0.69

Fig. 4. Fracture surfaces: (a) smooth tensile specimen (loading along the L direction), (b) NT, specimen (loading along the T direction).
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fracture surface is parallel to the loading direction) and
slant fracture regions (i.e. the so-called “‘cup and cone” or
“shear lips” fracture) are observed. Fig. 5 shows detailed
views of the flat fracture zones of different notched bars.
Photographs were taken at the centre of the fracture
surface. In the case of ST and NT4 specimens, two
populations of dimples can be evidenced: (i) large dimples
(about 20 pm) initiated at TiN, oxides or CaS particles,
(ii) small dimples (about 1pm) probably initiated at
carbides or M—A constituents. Large (resp. small) dimples
will be referred to as primary (resp. secondary) dimples. On
NT; specimens, the amount of primary dimples is increased
and they are the only dimples seen in NT; specimens. This
indicates that particles at the origin of primary dimples
nucleate first. A high level of plastic strain is needed to
nucleate secondary dimples which are observed at locations
where stress triaxiality is not high enough to promote rapid
failure by internal necking between primary dimples. This

— 00 (M

conclusion is well corroborated by observations on KCV
(Fig. 6) and C(T) samples: (i) in slant fracture/shear lips
regions (i.e. zones corresponding to low stress triaxiality
levels) growth of primary voids is limited, (ii) at the centre
of the specimen (i.e. zones corresponding to high stress
triaxiality levels) in the flat fracture zone, only primary
dimples are observed. Fracture surfaces of plane strain
specimens are close to those of ST specimens: i.e.
dominated by secondary dimples. This is again consistent
with previous observations as stress triaxiality is low in that
kind of specimen.

Delamination was observed in some of the specimens.
The normal to the delamination crack always corresponds
to the S direction. An example of delamination in a C(T)
specimen is given on Fig. 7. Delamination occurs after
about 1 mm ductile tearing close to the centre of the
specimen. After delamination has occurred, ductile crack
growth resumes around the delamination crack. Large

Fig. 5. Fracture surfaces of ST, NT4, NT, and NT, specimens (tested along the T direction) showing the increasing proportion of primary cavities with

increasing notch severity (i.e. increasing stress triaxiality).

shear lips zone

flat fracture zone

Fig. 6. Fracture surface of a KCV sample (T-L configuration).
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Fig. 7. Ductile crack growth and delamination in a C(T) specimen (T-L
configuration): Thick line: initial fatigue crack front, thin line: possible
crack front before delamination and thin dashed line: crack front after
delamination.
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Fig. 8. Reduction area ratio Z for different specimen geometries.

delamination was essentially observed in C(T) specimens
corresponding to the T-L configuration.

3.3. Ductility and crack growth

The area reduction at fracture Z is defined as Z =
(Ao — Ar)/ Ao where Ay is the initial cross-section and Ag
the cross-section at fracture. It is plotted in Fig. 8 for
different specimen geometries tested in the L and T
directions. As expected ductility decreases with specimen
severity as the area reduction is maximum for tensile
specimen and minimum for the most severely notched
axisymmetric bars (NT;). Ductility obtained on plane
strain specimens is close to that of tensile bars. Note that
due to necking stress triaxiality increases rapidly in tensile
bars [33]. The ductility in the L direction appears to be
slightly but consistently higher than in the T direction.
Each test was repeated 2 or 3 times and very little scatter
was found both for the overall plastic behaviour and for
the ductility.

Impact Charpy fracture energies (USE) are listed in
Table 2 for L-T and T-L configurations showing little
dependence on the orientation (2%). Ductile behaviour in
presence of a crack is examined using the J-Aa curves
which are plotted in Fig. 9. J values, which represent the
dissipated energy at crack initiation, are significantly higher

1200

1000

1 (kJ/m2)
D
(=1
(=]

400 R
200 R
0 Il
0.0 0.5 1.0 15 2.0 25
(Aa) (mm)

Fig. 9. J-(Aa) curves for L-T and T-L configurations. Small (resp. large)
dots correspond to specimens with (resp. without) side grooves. Stars
qualitatively indicate the level of delamination (from low % (<0.5mm) to
high sk (>2mm). The average crack growth (Aa) is computed according
to ASTM-1820 standard.

for the L-T configuration; tearing moduli (dJ/da), which
are more representative of crack propagation, remain close
for both configurations (Table 2). These results have to be
carefully interpreted because of delamination which is
observed in the case of the T-L configuration for relatively
small amount ofductile tearing (less than 2mm) in
particular for side grooved specimens. Data reported in
Fig. 9 correspond to results obtained before macroscopic
delamination which causes a sharp load drop.

4. Model for the anisotropic plastic behaviour
4.1. Model

The material under study presents a complex anisotropic
behaviour which cannot be represented by a simple
quadratic yield surface such as the one proposed by Hill
[34]. This yield condition was previously used to describe
the plastic behaviour of pipeline steels (see e.g. [29]) but
was unable to satisfactorily describe simultaneously yield
anisotropy and Lankford coefficients in all directions. To
overcome this difficulty, the yield condition proposed by
Bron and Besson [35] is used in this work. This
phenomenological yield function is proposed to represent
plastic anisotropy of aluminium sheets. It is an extension of
the functions given by Barlat et al. [36] and Karafillis and
Boyce [37]. Plastic anisotropy is represented by 12
parameters in the form of two fourth order symmetric
tensors. Four other parameters influence the shape of the
yield surface uniformly. The model is based on the
definition of an equivalent stress &

7 = (7] + 79/ M

with oy = o and o = 1 — a. The equivalent stresses a; and
G, are defined as

o = v/ 2)
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with Table 3
Material model parameters
1 2 3\b 3 1b, 1 21b
W1=§(|S17S1\'+|S17S1\‘+\S17S]\'), (3)
32 Elastic properties
w, — s! by + s2 by + S3 by 4 E 210GPa
2= 5 (SH 1S3 1837, @ 21
1 2 3 1 2 3 . . . Plastic hardening
where S ;S, =S (resp. §,>55>85) are the eigenvalues Ry, O, k1 580 MPa, 0.367. 46.84
of a modified stress deviator s (resp. s») defined as 0, ks 1.119, 0.741
Anisotropic model
si=Li:c and sa=Ljy:o 5 P
sl==0-2 S2TE S ©) a o 925,0.7
where ¢ is the stress tensor. L and L, are fourth order c. . q 1.022, 1.009, 0.961

tensors expressed as in Voigt representation:

(e —d -ld 0 00
7%02, %(cz +cp) 7%0}( 0 0 0
L i3 —ev Mep+c) 0 0 0
= 0 0 0 ¢ 00
0 0 0 0 ¢ O
0 0 0 0 0 ¢

Finally the yield surface is expressed as

¢ =7—R(p), (M
where R(p) is the flow stress (assuming isotropic hardening
only). The effective plastic strain, p, is defined, for the
undamaged material, by the condition: Gp =g : &), where
&, is the plastic strain rate tensor defined by the normality
rule, i.e.:

0
& =ﬂ£. ®)

4.2. Parameter adjustment

The previous plasticity model is complex and has several
material parameters to be adjusted: a, by, by, o, c"°
and c)® as well as the hardening function R(p). In
the following the model will be simplified assuming
a = b; = b,. The flow stress is expressed as

R(p) = Ro(1 + Q,(1 — exp(—k1p) + Or(1 — exp(—kap)),

)
where Ry can be fixed arbitrarily so that four additional
fitting parameters (Q,, ki, O, and k) are used in the
model. The fitting strategy proposed in [35] is used in this
study. Two nonlinear terms are used in the expression of
the flow stress to obtain a good fit over the whole plastic
strain range (up to 0.8). The first one (Q,(1 — exp(—kip))
quickly reaches a plateau as k; is much larger than k. It is
used to fit the early stages of work hardening. The second
one (Q,(1 —exp(—kyp)) allows to fit hardening for high
value of plastic strain. Tensile tests along L, T and S
directions are used as well as tests on all different notched
bars. In the case of tensile bars, force—axial displacement
curves are used together with measurements of Lankford
coefficients. In the case of notched bars, force-diameter
reduction curves are used; diameter reduction along

el 1.140, 1.116, 1.118

e, 3,4 1.572, 0.442, 0.536

4.6, 68 1,0.924, 1.183
Strain rate effect

K.n 55MPas!/", 5
GTN model

Jo 135 x 1074

91> 92 1.6, 1

S0 0.02, 4.5

Ay 0.02 for 0.5<p<1

hy 200 pm

the S direction is used as this direction tends to deform
the most.

All tests were carried out at low strain rate so that the
material may be assumed to be rate independent. However,
in order to model the impact Charpy tests it is necessary to
account for rate dependence as experimental results
evidence an increase of the maximum load when compared
to quasi-static 3-point bending tests (+15%, see also [38]).
In that case the plastic multiplier p is computed using a
Norton flow rule which introduces two additional material
parameters (K and n):

= -5

K and n were fitted to represent the maximum load
obtained from impact Charpy tests. Finally it is worth
noting that as the initial porosity is very small fitting of
parameters describing plastic behaviour can be performed
neglecting damage evolution. Adjusted material model
parameters are shown in Table 3.

5. Model for ductile damage
5.1. Model

Ductile tearing is modelled using the Gurson-Tver-
gaard—Needleman (GTN) model [23] adapted to account
for plastic anisotropy and strain rate dependence. Damage
is represented by a single scalar variable f representing void
volume fraction. Damage is consequently assumed to be
isotropic. The model relies on the definition of an effective
scalar stress o, which depends on the applied stress tensor
and on damage. The effective stress is given by the
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following implicit equation [39]:

[ X o ;
E+2q1f*cosh<%£> - gf =0, (n
where gy is the trace of the stress tensor ¢ while ¢, and ¢,
are material parameters. The equivalent stress defined in
Section 4 for the anisotropic plasticity is used in lieu of the
von Mises stress for an isotropic material. This technique
to account for anisotropic plasticity coupled with isotropic
damage was previously used in [27,29,30]. f, is a function
of the porosity f introduced to represent final failure by
void coalescence. Using the definition of the effective stress,
the yield surface is now expressed as

¢ =0, —Rp). (12)
The flow stress R corresponds to that of the undamaged
material and is therefore given by Eq. (9). The plastic strain
rate tensor is given by the normality rule as

.. 0
b= (-t (3

so that ¢ : &, = (1 —f)o,p which expresses the equality
between the plastic dissipation at the macroscopic level
(left-hand side) and the microscopic level (right-hand side)
[22]. The evolution of the porosity is controlled by void
growth and nucleation of new voids

S =1 =f)race(é,) + Anp, (14)
where the first term on the right-hand side corresponds to
void growth (and mass conservation) and the second term
corresponds to void nucleation. Material parameter A4,
controls nucleation rate.

Models including damage lead to material softening and
mesh size dependence when standard finite element
techniques are used. In that case, it is necessary to fix the
mesh size in order to obtain results transferable from one
sample to another. This technique is often used in the case
of ductile rupture [24,25,27,40] although improved the so-
called ““non-local” models can be used to obtain mesh
independent results [41,42]. Consequently, the mesh size
and in particular the mesh height in the direction
perpendicular to the crack plane, A, [20] should be
considered as an adjustable material parameter.

5.2. Parameters adjustment

Several material parameters relative to ductile damage
need to be determined: the initial void volume fraction, f,
the GTN model parameters, ¢,, ¢, f/, and 4, and the mesh
size, h, .

The initial porosity is chosen equal to the inclusion
(CaS + TiN + oxides) volume fraction as these particles
are found inside the largest dimples. It is consequently
assumed that matrix/inclusion debonding occurs very
rapidly (i.e. instantaneous nucleation).

Nucleation corresponds to void formation around Fe;C
carbides and M—A constituents (i.e. secondary particles).

This process corresponds to the formation of small
secondary dimples observed on the fracture surfaces. When
the stress triaxiality ratio is high enough (i.e. NT; or C(T)
specimens), growth of cavities initiated at primary inclu-
sions is fast enough to induce failure by internal necking
[43] before the onset of nucleation at secondary particles.
This indicates that a certain level of plastic deformation is
required to nucleate secondary voids. To represent this
threshold effect 4, is expressed as

A if p.<p<p.,
A, = n Ps 1’ Pe (as)
0  otherwise,

where Ag is assumed to be constant. Nucleation starts
when p reaches p, which was determined based on the
fractographic observations of notched tensile bars:
ps = 0.5. p. (end of nucleation) is chosen equal to 1.0 but
this level of deformation is hardly reached.

The usual expression for f, was chosen in this work [23]:

fo= {fc +0(f —f.) otherwise, (16)

where f, represents the critical porosity for which
coalescence starts. 6 is an ‘‘accelerating” factor which
represents the increased softening effect of pores once
coalescence has started. Mesh size /1, needs to be adjusted
on specimens containing cracks. In this study quasi-static
Charpy specimens (T-L) were used. ¢, was chosen equal to
1.0 as in many other studies and ¢, was adjusted.

Finally the parameters that need to be numerically
adjusted are ¢, A?l,fc. o and h . This was performed by
trial and error using notched bars and Charpy specimens
with loading along the T-direction. C(T) specimens and
tests along the L-direction were used to validate the
identification. Adjusted material parameters are also
shown in Table 3.

6. Finite element simulation of rupture
6.1. Simulation technique

The modified GTN model was implemented in the FE
software Zebulon, developed at Ecole des Mines de Paris
[39,44]. An implicit scheme is used to integrate the
constitutive equations. The consistent tangent matrix is
computed using the method proposed in [45]. The material
is considered as broken when f, reaches 1/¢q, —¢ with
¢ = 107>, In that case, the material behaviour is replaced by
an elastic behaviour with a very low stiffness (Young’s
modulus: E, = 1 MPa). A similar technique was used in
[46] showing convergence of the results for sufficiently low
values of the Young modulus E;. Gauss points where these
conditions are met are referred to as “broken Gauss
points”. An updated Lagrangian formulation was used in
which Jauman stress rates are used [47]. Calculations were
done using quadratic elements with reduced integration.
Plane strain (PE) and 3D elements were used. Due to the
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[ 1]
1]

C(T)

Fig. 10. Examples of 3D meshes.

anisotropic behaviour, notched bars must be meshed using
3D elements. In regions where the crack propagates, eight
nodes (PE) and 20 nodes (3D) elements were used. Meshes
are shown in Fig. 10. Convergence in terms of macroscopic
load and local damage growth was checked as proposed in
[27]. Usual symmetry conditions are accounted for in order
to reduce the size of the calculations.

6.2. Notched tensile bars

Fig. 11 compares the experimental and simulated
force-diameter reduction curves for notched bars tested
in T and L directions. Experiments and simulations both
present a sharp load drop which corresponds to the
initiation of a macroscopic crack at the centre of the
specimens. A good fit is obtained for the T direction.
Simulations tend to slightly underestimate ductility in the L
direction. This tends to indicate a slight anisotropic rupture
behaviour which is not accounted for in this study. Models
including void shape and void spacing could be used for
that purpose [48-50]. On the other hand, anisotropic
plastic behaviour is very well represented by the model.

6.3. Plane strain specimens

Fig. 12 compares the experimental and simulated
force—displacement curves for plane strain specimens tested
in the T and L directions. A good description of the overall
behaviour and of ductility is obtained. Examination (see
Fig. 11) of the fracture surface shows a crack path in the
plane normal to the plane strain direction which forms
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0 0.1 0.2 0.3 0.4
ADg/ D,

Fig. 11. Comparison of experimental (symbols) and simulated (lines)
force—diameter reduction curves for notched specimens tested in the T (a)
and L directions (b). (F: applied force, Sy: initial minimum cross-section,
Adg diameter reduction along the S direction, ®y: initial diameter of the
minimum cross-section).

either a V or an inclined plane. Both cases correspond to
slant fracture as described in [S1]. The fracture surface
exhibits small secondary dimples. The model developed in
this study predicts a flat surface plane; this is related to the
coarse mesh needed to model crack growth. Using a finer
mesh can allow to reproduce slant fracture [51]. In all cases
the simulated ductility corresponds to the actual one as it is
little affected by the mesh size.

6.4. Charpy specimens

Charpy test is a complex test which involves many effects.
This complexity makes the Charpy test difficult to simulate
and difficult to interpret as a fracture test as most of the
effects are not related to damage processes leading to
rupture [38]. As far as the determination of the USE is
concerned, inertia effects can be neglected [52,53] and 3D
calculations must be carried out as plane strain state
overestimates stresses [38]. Contact has to be accounted
for, in particular sliding between the specimen and the anvils
must be allowed [38]. A friction coefficient equal to 0.1 was
used in this study. Strain rate dependence must also be
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Fig. 12. Comparison of experimental (symbols) and simulated (lines)
force—displacement curves for plane strain specimens tested in T and L
directions (AL: displacement measured with gauge length equal to 10 mm,
Ly: initial height of the reduced thickness zone (gray in Fig. 2),
Ly =4mm). The photograph shows a cross-section of the specimen
indicating a V-shaped slanted fracture surface. It corresponds to a
specimen tested in the T direction so that plane strain conditions prevail in
the L direction.

accounted for in order to represent both dynamic loading
(5ms~') and quasi-static loading (10pums~' as in this
study). As mechanical properties of the investigated steel are
expected to be weakly dependant on temperature above
room temperature, it was decided to neglect adiabatic
heating due to rapid plastic deformation. The FE mesh is
shown in Fig. 13 together with comparisons of the simulated
and experimental load—displacement curves for both con-
figurations; i.e. T-L (used for fitting) and L-T (used for
validation). A very good agreement is found even for
deflection up to 20 mm. In actual tests, shear lips are created
on both free sides of the notch (see Fig. 6) with a
corresponding area of about 20% of the total fracture
surface. Again, to correctly model this phenomenon a very
large number of elements would be required [39]. The
question of the importance of the shear lip formation on
rupture energy dissipated during Charpy test still remains an
open question. In the model the shear lip zone corresponds
to locations where nucleation of secondary dimples occurred
(as observed on the specimens). Using the proposed void
nucleation law it is however possible to model the correct
mean crack advance in Charpy specimens despite the fact
that slant fracture is not reproduced [38]. This result is in
agreement with results obtained on plane strain specimens.

6.5. C(T) specimens

Load-load line displacement curves obtained from C(T)
specimens are shown in Fig. 14a for L-T and T-L
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Fig. 13. Simulation of the static and impact Charpy tests: (a) FE mesh,
(b) load—displacement curves for the T-L configuration, (c) load—displace-
ment curves for the L-T configuration (lines: simulations, symbols:
experiments).

configurations. A very close agreement is obtained for the
L-T configuration for both the load and the maximum
crack advance. As shown in Fig. 14b, agreement is less
satisfactory for the T-L case; this is attributed to delamina-
tion which causes a load drop and leads to a faster crack
advance. In that case, bounds for the maximum crack
advance have been estimated from the fractographic
examination as shown in Fig. 7. Predicted crack advance
lies between the bounds. The load simulated assuming that
the material is not damaged is also shown in the graphs (thin
solid line), showing that crack advance has, in that case, a
significant effect on the overall behaviour of the specimen.

Values of the J integral have also been calculated from
the simulation by applying the ASTM procedure to the

http://doc.univ-lille1.fr




© 2011 Tous droits réservés.

1. LENDOMMAGEMENT ET LA RUPTURE DUCTILE DANS LES ACIERS HDR N
de Benoit Tang

7%y, Lille 1, 2009

332 B. Tanguy et al. | International Journal of Pressure Vessels and Piping 85 (2008) 322-335
a a C(T) specimen
20 T 3.0 20 3.0
T T rr
— r ]
-1 25 -
16 - Y
= 16 = 25
_ o~ q 20 o Fe In
Znr r g M T
3 - 15 5 Z 12 ,l P £
S g < 2 - r £
S 5 S - r 15 =
- 1.0 3 4 A ]
S g ! 5
o A
4 405 - — 10
0 . 0.0 4 05
0 1 5 anisotropic (T-L) :
isotropic
0 ‘ ‘ 0.0
b 0 1 2 3 4 5
20 3.0 R
Load line displacement (mm)
16 + ga“”“"%.n,a ] 25 b Dynamic Charpy specimen
"1~ 2 w T T
r -1 20 ~
Z 12 - o £
S I =
E i~ 715 20 —
S 8 H .y S
! <
P - - 1.0
r 3 = 15 .
4 i TL  Jos z
! E
1| 1 1 1 c
0 0.0 S 0 |
0 1 2 3 4 5
Load line displacement (mm)
Fig. 14. Load and maximum crack advance vs load line displacement for 5 — ic (T-L. T
C(T) specimens in the L-T (a) and T-L (b) configuration. Thick solid line: dnlsOHOPlCt( - .)
simulated load accounting for crack growth; thin solid line: simulated load o | 150 mp'ﬁ

not accounting for damage growth; dashed line: simulated maximum
crack advance. Each symbol type represents an experimental load
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output of the simulation. As expected from Fig. 14,
agreement with experiments is very good in the L-T case
whereas the J integral is overestimated for the T-L case
due to delamination.

6.6. Effect of plastic anisotropy on crack growth

The numerical tool presented in this study can also be
used to make parametric studies on the model parameters,
e.g. in relation with the development of new microstructures.
Whereas, the effect of changing model parameters relative to
damage growth or plastic hardening is obvious, the effect of
plastic anisotropy on the overall behaviour of structures
cannot be straightforwardly deduced. To illustrate this
point, it was consequently assumed that the material plastic
behaviour is isotropic and follows von Mises yield criterion.'
The hardening behaviour is assumed to correspond to that

'The yield condition proposed in the study can be used to describe
isotropic yield surfaces which differ from the von Mises criterion (e.g.
Tresca) with ¢j, =1, Vi,j.

0 5 10 15 20
Displacement (mm)

Fig. 15. Comparison of simulation for anisotropic material (thin lines) and
“virtual” isotropic material (thick lines) for C(T) (a) and dynamic Charpy
specimens (b). Solid lines correspond to load and dashed lines to maximum
crack advance. In the case of the “virtual” isotropic material the hardening
behaviour corresponds to the tensile behaviour in the T direction.

obtained in the T direction. The “virtual” isotropic material
was used to simulate C(T) and impact Charpy specimens.
Results are compared in Fig. 15 with simulation for the
actual material in the T-L configuration.

It is observed that the maximum load is increased in the
case of the isotropic material for both investigated
geometries despite the fact the tensile behaviour coincides
along the loading direction (T). Deformations of the
samples ahead of the crack (or notch) tip differ depending
on the yield criterion and different stress states are
generated in the ligament. It is shown that the ratio
ok /0, is higher in the isotropic case so that the maximum
load is increased; however, this also leads to a higher void
growth rate, as this factor governs damage growth, so that
load drop and crack advance are faster.”

“Note that using the stress triaxiality ratio defined as the ratio of the
pressure over the von Mises stress is improper for an anisotropic material.
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These results clearly indicate that assuming plastic
isotropy would not allow to describe with the same set of
model parameters tests carried out using different specimen
types (tensile bars, NT bars, Charpy bars and C(T) along
different directions. A preliminary study [54] has also
shown that Hill’s quadratic yield criterion [34] was also not
sufficient (see also [29]). A purely isotropic model can be
used to fit a reduced set of experiments corresponding to a
single testing direction (e.g. smooth and notched bars
tested along the L direction and C(T) specimens in the L-T
configuration). Values of the Lankford coefficient must
indeed not be considered. The GTN model must also be
fitted for the selected direction as local values of the stress
triaxiality ratio depend on the yield criterion. If the fit has
to be carried out for a different direction, different values
for the hardening rule and the GTN parameters will be
obtained.

6.7. Delamination

Although brittle delamination was not modelled in this
work, it can be inferred from the FE simulations of C(T)
specimens that it reduces crack growth resistance as
simulations overestimate the load compared to actual tests.
It is believed that delamination is related to the band like
structure observed in Fig. 1 and that it is controlled by the
value of the stresses in the short transverse direction oss.
This hypothesis is supported by the fact that delamination
is easier to trigger in side grooved C(T) specimens for
which ogg is higher than for ungrooved C(T) specimens.
The reason why delamination is more easily triggered in the
T-L configuration than in the L-T configuration is
however not clear as simulations show that the stresses in
the short transverse direction reach similar values in both
cases. One possibility to model delamination would be to
use cohesive zone elements between solid elements to allow
brittle opening in the S direction.

7. Concluding remarks

This study presents a material model describing
plastic anisotropy and ductile damage including void
nucleation, growth and final coalescence of a high strength
steel used to manufacture X100 grade pipelines. Determi-
nation of material parameters and validation of the
model rely on a set of mechanical tests and fractographic
examinations. Laboratory tests were performed on smooth
and notched tensile bars, plane strain, Charpy and C(T)
specimens. Emphasis was put on characterisation of
plastic anisotropy by testing tensile bars along the three
main directions of the plate. L-T and T-L configurations
were tested in the case of Charpy and C(T) specimens.
This set of experiments was used to calibrate and validate
a material model describing plastic anisotropy and ductile
damage including void nucleation, growth and final
coalescence. Finite element simulations were used to
model experiments; due to anisotropy, full 3D calculations

were required. The material model provides an accurate
description of plastic flow and crack growth as long as
experiments do not exhibit brittle delamination which is
observed for C(T) specimens in the T-L configuration.
Results show that the material behaviour can be described
using an anisotropic model for plastic flow but an isotropic
model for damage growth. This is essentially due to the
fact that inclusions at the origin of ductile damage
(CaS, TiN, iron carbides and M-A islands) have isotropic
shapes and are isotropically distributed. This is clearly
not the case for “older” pipeline steels containing
elongated MnS inclusions [48,55,56]. A better description
could therefore be obtained taking into account void
shape change. Depending on the stress triaxiality ratio
voids tend to become prolate or oblate [49,56]. This effect
could be enhanced in the case of a plastically anisotropic
material as spherical voids subjected to an hydrostatic
stress do not remain spherical in that case. To the authors’
knowledge this problem has not been addressed in the
literature.

Ongoing work focuses on modelling of slant fracture
observed on plane strain tests which the model
cannot represent although correct mean failure strains
are predicted for these tests. Note that similar fracture
path are observed on large scale burst tests, which
makes the understanding and modelling of rupture
processes important. Experimental results on C(T) speci-
mens have indicated that delamination reduces resistance
to ductile tearing. Coupling of ductile tearing and brittle
delamination in the L-T plane could also be of some
importance as this fracture mode was observed on dynamic
ductile tearing tests [54,57] which are representative of
pipeline fracture.
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V. Rupture par clivage des aciers

IV.1. Cadre général : modélisation statistique de la rupture fragile

La description de la rupture d’un matériau a comportergastique linéaire dont la résistance est pilotée
par son élément de plus faible résistance, répondl@Elarie du maillon faible. Dans le cas d’'un solide
élastique renfermant une population de fissures aleateint réparties de type Grifftth(eg.12), sa
probabilite de rupturepP, peut étre décrite par les relations 13 a 13c, ou la fititka €lémentaire,
Py, est donnée par I'equation (13b). L'augmentation de &babilite de rupture avec 'augmentation
du volume sollicité, communément appelet déchelle est montrée par I'équation (13a). Dans le cas
d’'une sollicitation uniforme dans le volume V, la probatilde rupture est donnée par I'équation (13c).
La probabilite de rupture donnée par I'expression (13)aeslogue a la probabilité de rencontrer au
moins un défaut avec une résistance inféerieurg, @ans un volume de densité de défafs,,), f (o)

est donc le nombre de défauts par unité de volume avecasisance inférieure d,,.

Pr=1-exp (— /V f<am<2>>%> (13)
Pf = nPﬁO (138)
Pro= f(om(®) (130)
0
Py =1-e0 | fon)y] (130)
0

avec n =le nombre de volumes élémentaifgsdans le volume V
Py o= la probabilité de présence d'un défaut critique dansalomeV

La forme suivante d¢(o,,,) a été proposée de fagcon heuristique par Weibull (Wkib@B9; Weibull,
1951):

f(om) = (25z)" siom = (14)

0 sinon

L'expression de la probabilité de rupture pour une sadimn non-uniforme résulte de la combinaison

des équations (13) et (14) :
Pr=1—exp <_ / (w) dv) (15)
1% Ou

oum est le module de Weibull, et;, eto, deux paramétres du modéle.

Une fissure de type Griffith est une fissure dont la résistata@ropagation sous une contrainte appliquée peutiétrite
par I'équation 12, autrement dit dont la propagation dstée par une contrainte critique.
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On montre théoriguement que la distribution de Weibullugst des trois distributions asymptotiques
de la théorie des distributions des valeurs extréfese probléme du maillon faible est équivalent &
celui de la distribution des plus faibles valeurs dans uragtillonnage statistique de tailte La théorie
des valeurs extrémes apparait donc appropriée pourgéévolution de la probabilité de rupturg;.

Le nombre de défauts dans les matériaux étant tres tanoet la partie supérieure de la distribution des
tailles de défauts pouvant étre approximée par uneifimgiuissance inverse, le choix de la distribution
de Weibull se justifie directement.

La justification empirique du choix d’'une distribution de M@l pour décrire la rupture fragile des
aciers a par ailleurs été montrée par sa capacité @reléa dispersion des valeurs de ténacité (Landes
and Shaffer, 1980).

IV.2.  ModZélisation physique de la rupture par clivage dans les acierde structure
IV.2.1. Meécanismes de clivage dans les aciers de structure

La succession des differentes étapes menant a la rupaurelivage dans les aciers de structure est
aujourd’hui communément admise et est le résultat de nemsks études de métallographie 3D menées
depuis les années 60 (par ex. (McMahon and Cohen, 1965]elirad al., 1970)). La rupture par
clivage d’'une microstructure polycristalline soumisenachamp de contrainte, est décrite en trois étapes
successives (figure 20) :

1. germination d’'une microfissure a partir d'une entit€mostructurale (particule de seconde phase,
inclusion, amas de carbures, amas d'inclusions),

2. propagation de cette microfissure dans la matrice emante (grain),

3. propagation de la fissure a travers le joint de grain ponduire a la rupture finale.

\ @
Macrocrack

Figure 20:Etapes menard la rupture par clivage dans les aciers de structure.

18 es trois classes de distributions des valeurs extrémeismaies sont celles de Gumbel, Fréchet et Weibull.
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Si la succession des étapes est généralement étaddianécanismes physiques conduisant a la
germination d’'une microfissure et I'étape contrdlant Uatare finale par clivageétape critiqué ne
font pas toujours consensus pour une microstructure domtéont intimement liés a la microstructure
considéree. Dans les aciers, les microfissures n’exigi@néralement pas avant sollicitation; quatre
scénarios lies aux mécanismes de plasticité a froidvemt &tre dégagés pour le processus de
germination:

e rupture d’'une particule fragile résultant de la microptite,

e rupture d'une particule fragile par déeformation plastiqie la matrice environnante{as ~
éam“t”ce , oul etd sont, respectivement, la longueur et le diametre de lacpéat(Wallin, K.

ecoulemen

and Saario, T. and Torronen, K., 1987)), (eq. 3 (Berem®d1))
e décohésion de particules ou de zones fragiles,
e amorcage d'une fissure résultant de la microplasticitécanisme de Stroh).

L'évolution des microstructures depuis 50 ans et, dans$edes aciers bainitiques, la variabilité de
ces microstructures, conduisent a l'implication de muss types d’entités microstructurales associees
a la germination d’'une microfissure. Les carbures sostsotivent observés, notamment la cémentite
(Fe3C) dans les aciers doux ferritiques (McMahon and Cab@#h; Lindley et al., 1970; Oates, 1968),
les carbures de fer (type MCy) dans les aciers a microstructure en lattes (Bowen et@86;1Gibson
et al., 1991; Druce et al., 1992) ainsi que les carbures deeti{Gibson et al., 1991). Limplication
des inclusions non—métalliques est reportée dansuelegtelatives aux zones affectées thermiquement
(ZAT) des joints soudés (Zhang et al., 1986; Fairchild et2000a) mais aussi dans les aciers de cuve
bainitiques avec la présence de petites inclusions de I@i&6n et al., 1991; Rosenfield et al., 1983;
Rosenfield and Majumdar, 1987; Mantyla et al., 1999) et de"TiNes amas d'inclusions de MnS ont
également été impliqués dans I'amorgage de la ruptareclivage dans les aciers de cuve (Renevey,
1997; Mantyla et al., 1999; Rossoll et al., 2002).

Quelle que soit la nature des défauts a l'origine de la &rom d’'une micro—fissure, il faut se demander
guel est I'evenement qui déclenche la rupture finale—d&esta création d’'une micro—fissure dans une
particule fragile? Ou est—ce sa propagation sur une distancactéristique? Dans ce dernier cas,
la propagation peut &étre stoppée par les héteroggEnéicales, ce qui souligne le rdle de la matrice
environnante. La réponse dépend fortement de la micdsie impliqguée et la nature de I'entité
microstructurale qui contréle la rupture n’est pas unique

Les études pionnieres (McMahon and Cohen, 1965; Oatei8)1€ur les aciers doux ferritiques
ont obsene que I'étape critique était la propagation d'une fissureoa@e dans un carbure de fer
dans la ferrite environnante, cette propagation étandiionnée par une contrainte critique. L'étape
critique pour les microstructures bainitiques est encargeiment discutée, en partie parce que les
conclusions apportées sont déduites d'observationdiréiotes” des mécanismes, via l'interprétation
de la modélisation de type Griffith qui en est faite : La pggt#on de la microfissure née dans les
particules de seconde phase est identifiee comme I'étigpie pour la bainite revenue (Gibson et al.,
1991), le paquet bainitique est identifié comme contidlarpropagation dans les bainites a tres bas

%Dans ce type d’aciers, 'implication des MnS et des TiN esiveot faible devant celle des carbures de fer.
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carbone (Brozzo et al., 1977; Bouyne et al., 1998), la prapaig d’'une fissure née dans d’une colonnie
de carbures de fer est identifiee comme critique pour lateasupérieure, ou les carbures sont répartis
en groupesdolonnie$ dans la matrice ferritique (Zhang and Hauge, 1999).

Lorsque que les inclusions de type MnS et TiN sont idensf@&origine de la rupture, la fissuration
de l'inclusion est reportée comme I'étape critiqgue (Gibgt al., 1991; Fairchild et al., 2000b). Dans ce
dernier cas, la rupture finale est donc contrblée par legasus de germination des microfissures.

IV.2.2. Etude des nécanismes de clivage dans le bas de la transition sur les asiele cuve

Dans les bainites, la finesse des entités microstrucgjraletamment les carbures de fer, et le
développement important de la plasticité pour certaassde rupture, rendent particulierement difficile
la détermination des sites a I'origine du déclenchendena rupture et posent la question de I'objectivité
des observations fractographiques. Lors du travail de QicBet, une démarche comparative entre
plusieurs laboratoires nationaux et internationaux sexaimen fractographique de mémes faciés de
rupture a été menée (Bouchet et al., 2005hgs résultats obtenus ont notamment montré que lorgque |
clivage s’amorce a partir de particules ou d'inclusionasddes éprouvettes ou le clivage est déclenché
pour des faibles niveaux de déformation plastique (émties Charpy, éprouvettes de ténacité), la
concordance des observations est tres bonne (identficati position du site). En revanche lorsque
le clivage est déclenché aprés des niveaux de défamalastique importants et implique des amas
d’inclusions de MnS, I'accord se fait a une échelle méspigjue (amas) mais la détermination précise
du site est tres difficile, ce qui rend délicate I'integfation de I'étape critique ayant conduit a la rupture
finale par clivage.

Nos observations fractographiques sur tous les aciers\adeé&tudiés confirment le rble des inclusions
non-métalliques (TiN, MnS) (Tanguy et al., 2005b; Bouchketal., 2007; Bordet et al., 2006&}
des carbures de fer comme déclencheurs du clivage (figyre @&pendant pour un grand nombre
de nos observations (63% des cas pour I'acier 16MND5(23) mero-rivieres de clivage convergent
vers un joint de grain ou aucune entité microstructralgiq@diere n'est observée. L'absence d’entité
microstructurale particuliere a l'origine de I'amogg du clivage est également reportée dans la
litterature (Bowen et al., 1986; Valka et al., 1997; Phage and al., 1999). Un mécanisme de
microplasticité est alors mis en avant pour expliquer largeation de la microfissure originelle. La
compréhension de ce phénoméne nous a conduit a mené&twoie métallographique poussée sur ces
sites "vides”.

La finesse des entités microstructurales, notamment sires de fer dans les bainites, rendent
particulierement difficile leur observation. C. Bouchetcauplé ['utilisation d'un microscope
électronique a balayage (MEB) a tres fort grandisséraaeime attaque chimique du facies de rupture.
Cette démarche est illustrée pour I'acier 16MND5(2) aifigure 22 ou dans un site d'amorc¢age identifié
comme "vide” avec un MEB classique, un carbure de fer estdimaht identifié avec un grossissement
plus important aprés une attaque au Nital. Une partie des studiés a révélé la présence de carbures
de fer, permettant de confirmer leur rdle dans le mécauwitr@igine de la rupture par clivage dans ces
aciers.

La présence d’amas de sulfures de manganése au voisina@elénchement du clivage est également
confirmée par nos observations. Cependant, il apparaitiqwlication de ce type de sites n’est jamais
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(c) CT 12,5 mm n°5 (-110°C) : MnS mixte (d) CT 12,5 mm n°25 (-70°C) : ilot de carbures

Figure 21: Exemples de particulea I'origine du declenchement du clivage dans l'acier de cuve
16MND5(2) (Bouchet et al., 2007)

observée sur les éprouvettes de type CT ou KCV (sur un detdl50 facies observés), mais I'est dans
les éprouvettes volumiques (de type NT) ou le niveau dgitilité est plus faible et qui nécessitent donc
une déformation plus importante pour atteindre le niveagahtrainte nécessaire au déclenchement du
clivage. Par ailleurs ces éprouvettes "activent” poafaboration de la rupture un volume de matiere
plus important que pour les éprouvettes fissurées de tfp®ans ce cas, le déclenchement du clivage
se fait autour de I'amas, le site exact de 'amorcage é&taatdifficile a identifier, plusieurs sites pouvant
méme étre a l'origine de 'amorcage. Les amas de MnSqldils sont associés a de I'endommagement
ductile, doivent donc plutdt étre appréhendés comnseasheplificateurs de contrainte locaux qui vont
échantillonner une population de défauts qui n’étag gaiveeavant I'apparition de 'endommagement
ductile.

IV.3. Mod¢élisation statistique de la rupture par clivage des aciers &nitiques

Un des objectifs des modeélisations physiques proposteteaelier un parametre local représentatif de
la résistance a la rupture par clivage de I'entité micraguralecritique a I'eévolution de la ténacité. La
premiere modélisation déterministe reliant la tétéagiune grandeur caractéristique de la microstructure
a été proposée par (Ritchie et al., 1973). Le mod&#&R proposé par Ritchie, Knott et Rice, est
basé sur une étape critique de propagation dans la mamnigeonnante d’'une microfissure de type

Griffith amorcée dans une particule. Pour les éprouvditearées, c’est a dire avec des forts gradients
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Figure 22:Mise enévidence d’un carbure de férl'origine du clivage sur un site initialement idengfi
comme "vide”. L'utilisation d”un grandissement standard5000) utili€ pour la fractographie ne
permet pas deéwler la particule (photos en haut). L'utilisation combim d’une attaque chimique et
d’'un grandissement important (x10000&t neccessaire pouréeler la particule au site de convergence
des rivires de clivage (photo en bagjauche). Acier 1L6MND5(2) (Bouchet et al., 2007)

mécaniques, il conduit a proposer un critére en coriaiie traction critique associée a une distance
critique, I, sans interprétation physique simple, mais caraciguistde la présence d’'un défaut critique
en pointe de fissure (Curry and Knott, 1976). Lexpressidf) du facteur d’'intensité de contrainte
critique est alors obtenue. Cette expression montre quedardiance en température de la ténacité est
issue de celle de la limite d’écoulement et du coefficiedtmbuissage.

1 [ N+l
Kre=p"712 %~ (16)
09
2 N1 1
_ —v +
=f(V) [ ]

avec N

N, gy définies pae? = g (Uio
La prise en compte de la distribution de taille des défagpsurtis aléatoirement dans le volume plastifié
conduit & une modeélisation statistique du clivage (Rind®81; Beremin, 1983; Evans, 1983; Mudry,
1987). Les modeles statistiques proposent une expregsitznprobabilité de rupture basée sur la théorie

© 2011 Tous droits réserveés. http://doc.univ-lille1 fr



IV. RUPTURE PAR CLIVAGE DES ACIERS HDR de Benoit Tan%]lJy, Lille 1, 2009

du maillon le plus faible caractéristigue des matériaagifes.

Ce type de modeélisation permet de décrire I'évolutiodadprobabilité de rupture pour toute structure
présentant une distribution statistique de microfissuleesas des structures fissurées étant une des
application possibles de ce type de modeles. Un des nedideréférence, maintenant largement
employé, y compris dans les normes, est celui de Beremire(Ba, 1983; Mudry, 1987). L'expression
proposée pour la probabilité de rupture repose sur plisieypotheses :

1. (H1) On suppose que I'hétérogénéité microstradeudu matériau conduit a I'existence de micro—
fissures dés I'apparition de la plasticit€es micro—fissures n’existent pas en dehors de la zone
plastique. La population des micro—fissures créées mamie plus au cours de I'histoire des
sollicitations.

2. (H2) La propagation instable d'un défaut répond a utéier de Griffith.
3. (H3) La contrainte principale maximade pilote I'instabilité du déefaudf.

4. (H4) La résistance a la rupture fragile du matériaut @e décrite par la théorie du maillon le
plus faible.

5. (H5) La densité de probabilité de la distribution deketsde défauts est modelisée péu) = .

L'expression du modele de Beremin s’écrit :

1/m
[/ %
Ow — or ——
v, =V

aveco,, la contrainte de Weibulkn, o, etV les parametres de la distribution des tailles de défauts,

PE— 1 oxp {_ <“_w)m] (17)

Ou

avec .
m=23—2 (17a)
[ m 1/m 2E'yeff
= () \raow a7
(0u)™Vy = cste (17c)

Les hypothéses (H1) et (H2) conduisent a lintroductionplicite d’'un seuil en contrainte dans
I'équation 17. La progagation d’'une fissure de type Griffigih conditionnée par I'écoulement plastique,
c’est a dire pour une contrainte supérieure a la conteraifecoulement du matériau. La valeur de cette
contrainte seuil montre donc une dépendance spatialetdaXelité des contraintes et de la déformation
plastique.

La prise en compte de I'effet de la déformation plastiquelswclivageé! se fait en remplacant la
contrainte principale maximale par la contrainte effextiy ;r, donnée par I'expression :

Oess = orexp (—F) (18)

2yYne contrainte effective, moyenne quadratique de la cimérade traction et de la contrainte effective de
cisaillement (Smith, 1966), est choisie comme critéreddantres auteurs (Gibson et al., 1991).

ZlCette modification représente la variation de la longugunel microfissure transverse dans un grain soumis & une
déformatiore; suivant la direction de la plus grande contrainte prin@pa}.
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ou ¢; est la déformation totale dans la direction de la plus ggarohtrainte maximaleg;, et k est
compris entre 2 et 4.

Les parametres:, o, etV ne sont pas indépendants et sont liés par la relation 1&s.p@rametres
ne varient pas avec la température si le mécanisme plegysigutrolant le clivage reste identique
A partir du modele décrit par I'équation (17) ave¢ = or,, OU oy, est la plus grande contrainte
principale et de I'utilisation de I'expression des cham R4 pour décrire les champs mécaniques en
pointe de fissure (plasticité confinée), une expressiatytque (eq. 19) reliant la probabilité de rupture
a la ténacité est proposée et a été appliquée aveesyour prédire la ténacité d’'un acier A508 dans
le bas de la transition ductile—fragile, pour des niveauxeed5 et ~ 150MPa,/m et des températures
entre—196°C et0°C (Beremin, 1983).
) (19)
B; lalongueur du front de la fissure
C,, constante numérique
L'effet de taille dans la distribution de la ténacité egs@n compte viaB,. La variation deK;. avec
la température intervient uniguement vigavec les hypotheses émises. Pour une probabilité dereupt

donnée dans I'expression 19), on obtient la relation 20afiet d’échelle et la relation entre ténacité et
limite d’élasticité,oq, pourm > 4 (relation (20)) sont mis en évidence.

K} Boy*Cy,
o, Vo

Pr(Krc) =1—exp (-

avec

o 'K} .By = Cste. (20)

La relation 19 étant issue de I'expression 17, elle pas&grhlement un seuil implicite en ténacité, en
deca duquel la rupture ne peut avoir lieu.

L'application du modele original dans le cas de déchamgem locaux, comme en arriere de la
propagation de la déchirure ductile dans la transitiortidragile, pose le probleme de la définition
de la zoneactive pour calculer la probalilité de ruptu®?. La généralisation du modéle de Beremin a
ces cas de trajet non-monotdhenous a conduit & introduire une condition de plasticitiva dans le
modele (Tanguy et al., 2001; Tanguy, 2001Pans I'équation (17), la contraintey, est alors définie
par :

o sip>0,p>
o1y = eff b P > Pc (21)

0 autrement
Dans le cadre du modele de Beremin, qui repose sur uneui&ipropagation de microfissures pré-
existantes, la relation 21 revient a considérer que lpaation d’'une micro-fissure est conditionnée
par une microplasticité active. Notons que dans le cas wajet de chargement monotone, les modéles
de Beremin et Beremin généralisé sont identiques. Cettelition de plasticité active a également été
introduite par d’autres auteurs pour la prévision du gavdans des travaux sur la modélisation de I'effet

22HRR :Hutchinson, Rice et Rosengren (Rice and Rosengre8; Héchinson, 1968).
2 e modele de Beremin a été développé a I'origine darisit de prédire la tenacité en chargement monotone.

© 2011 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



IV. RUPTURE PAR CLIVAGE DES ACIERS HDR de Benoit Tan%%y, Lille 1, 2009

de préchargement a chafdLefevre et al., 2002). Cette condition trouve en partie femlement dans
les observations qui montrent qu’'une microfissure qui netgas propagée immédiatement dans la
matrice environnante ne participera plus au processuspiereu(McMahon and Cohen, 1965).

Notons également que cette écriture explicite de laipltsactive n'est plus nécessaire dans les modeles
qui décrivent explicitement I'étape de germination davelles microfissures au cours du chargement en
fonction de la déformation plastique (Stockl et al., 20B6rdet et al., 2005) (voir le paragraphe sur les
modifications des modeles de rupture par clivage).

IV.3.1. Identification des parametres de la distribution de Weibull

La démarche d'identification des parameétrgs et m est basée sur I'utilisation de la méthode des
moindres carrés, I'optimisation se faisant directementls couple fn—,)?°. Pour un couplerf—
o), la minimisation se fait directement sur la couBg = f(oy ) sans passer par un logarithme. Les
valeurs dem et o, sont obtenues par minimisation de I'écart entre les prtitizdothéoriques et les
probabilités expérimentales. La méthode appliquseessite I'utilisation d’'un estimateur de probabilité
expérimentale. Plusieurs estimateurs existent dangtdaaliure (Khalili and Kromp, 1991), ils sont
équivalents pour un grand nombre de résultats d’es¥aislous avons utilisé un des estimateurs les plus
frequemment utilises P}, = =9-°. Cette méthode a été appliquée lors d’un round-robingen (ESIS,
2000) ou plusieurs techniques ont été confrontées t Rwivaleurn fixée, la valeur de-,, est en accord

avec celle obtenue par la technique du maximum de vraissacdl

IV.3.2. Les mockles de Beremin et de Weibull sont ils forement lies ?

L'obtention d’'une distribution de Weibull (eq.17) dans I®déle de Beremin résulte directement de
l'utilisation d’une loi puissance inverse pour décrirediatribution des tailles de microfissures. Nous
avons utilisé une étude expérimentale de la littemfliee et al., 2002) ou la distribution de taille des
carbures de fer d'un acier de cuve proche de I'acier 22NiN@Catait identifiee a partir d'une large

population (plus de 1400 particules) pour proposer une elterexpression de I'expression (17). A

partir de la densité de distribution de taille donnée parelation (22), la méme démarche que celle
utilisee pour dériver le modele de Beremin conduit apiession (23) (Tanguy et al., 2003a)

p(taille > d) = exp [— (d ;Od“>m} (22)

avecd,, la taille des plus petits carbures observésjjett m les parametres de la distribution de taille
des carbures.

v 1 - 1\"
Pr=1—exp —70 exp |— % (23)
a3

La relation 23 montre que la dérivation de la probabiliérapture a partir de données microstructurales
conduit également a un seuil en contrainte : s'il "’exf@s de carbures critiques de taille supérieure a

Z4ppres avoir été chargée & une température ou leggiveest pas actif, la fissure est dechargée totalemeramielement,

refroidie & basse température, puis rechargée jusgptare.
BD’autres méthodes, comme le maximum de vraisemblance (Mkdd¢ommendé par I'ESIS (ESIS, 1997) ou la méthode

des moindres carrés linéairéa(n(1/(1 — Pr))) = mInow — mIno,) peuvent &tre utilisées (Tanguy, 2001)
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d,, alors la rupture ne sera pas déclenchée.

L'expression 23 est ensuite appliquée pour prédire tedié sur I'acier 22NiMoCr37. Larticle
cité, reporté a la fin de cette partie, montre que le nogebposé prévoit correctement les valeurs
expérimentales de la ténacité pour cet acier.

Par ailleurs nous avons montré dans cette étude l'impoetad’une modélisation pertinente du
comportement de la structure fissurée (loi de comportenfemhalisme des grandes transformations,
modélisation 3D des éprouvettes dans la transitionlfaductile) pour décrire correctement les champs
locaux mécaniques a la pointe d'une fissure, ces champantoetant utilises pouinterpréter les
mécanismes physiques du clivage . La modélisation péspdans (Tanguy et al., 2003a)insi permis

de corriger une interprétation erronée de I'évolutivaecala température de la taille critique des carbures
a l'origine du clivage.

IV.3.3. Vers une description compéte des nécanismes dans les mades

Par construction le modele de Beremin ne décrit pasgé&tde germination des microfissures dans le
processus du clivage. L'hypothese est que leur apparsbmirectement liée au volume plastique et a
son extension. Des observations sur des éprouvettesatienf& ont montré que le nombre de particules
fissurées augmente avec la déformation plastique. Fawtbservations, sur des éprouvettes fissurées,
ont montré que les sites d'amorcage du clivage pouvatstsitués entre la fissure macroscopique et
le maximum du pic de la contrainte. Ces observations montree le processus de germination est
un processus continu lié a une augmentation progressiva déformation plastique. En conséquence,
plusieurs modeélisations, intégrant explitement petale germination, ont été proposées.

Parmi les modeles statistiques du clivage proposés, emipr ensemble de modeles s'est attaché a
décrire explicitement la phase de germination du clivagesitera :

¢ le modéle pionnier proposé par Stockl (Stockl et alQ@0ntroduit la description de I'étape de
germination en reliant le parametiede I'eéquation 17b a l'incrément de déformation plaség

¢ le modele de Margolin (Margolin et al., 1997) repose sur @@ de germination identique a
celui proposé par (Beremin, 1981) (eq. 3) et sur un crit&epropagation de la microfissure.
Le caractere statistique du clivage y est introduit auetrande la contrainte de germination des
microfissures qui est statistiquement distribuée,

e I'evolution du modele WS (Wallin and Laukkanen, 2008) décrit la germination
d’'une microfissure quand la contrainte dans cette particalg,;, donnée parop..; -~
\/ayy X € X 1.3 x B4 avece la déformation de la matrice, atteint une contrainte auiig,

¢ le modele proposée par Kroon et Faleskog (Kroon and FadesR002) décrit I'effet de la
germination par une correction linéaire de la contrainiagpale maximale par la déformation
plastique suivant le formalisme introduit par Beremin @gin, 1983). La correction apportée
dans les deux modeles consiste a multiplier la contrgimiecipale maximale par un facteur

28pour ce type de sollicitation, la triaxialité des conttamest constante avec 'augmentation de la déformatiastiglie
tant que la striction n’est pas atteinte. Par conséquengefet sur la germination des microfissures ne peut éteriainé avec
ce type de géométrie.

Z"\Wallin, Saario, Torronen (Wallin, K. and Saario, T. anorfhen, K., 1984).
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dépendant de la déformation plastique, cependant lanigoe sous-jacent y est tres different.
Pour le modele de Beremin, elle est basée sur la modificaliola longueur de la microfissure
préexistante par la déformation et donc par la modificatie la contrainte critique qui y est
associee. Dans le cas du modele de Kroon et Faleskog, git gla décrire la germination
continue des microfissures avec la déformation plastidues. deux modifications ont d’ailleurs
un effet inverse sur la contrainte principale maximale : datinte effective diminue avec
'augmentation de la déformation plastique (relation @i@8hs Beremin, et la correction est de
la formeh, (e£) x ho(51) avechy(ef) = ceb etc positif dans le modele de Kroon et Faleskog.

Un deuxieme ensemble des modeles proposés est revendesdription de la séquence d'étapes
menant a la rupture finale par clivage illustrée sur la 820. Parmi ces modeles "multi-barrieres”, on
citera :

e Le modele déterministe proposé par Chen (Chen et al.7)189i propose une description du
clivage a partir de trois criteres : une déformation fdpe critique, nécessaire pour créer une
microfissure, une triaxialiteé des contraintes critiquarmpempécher I'emoussement de défaut créé,
et une contrainte critique, nécessaire pour propagerdeofissure dans la matrice. L'application
de ce modele a un acier ferrito-perlitique montre que il qui contrdle la rupture finale varie
en fonction de la température et de la géométrie du defiagroscopique (entaille ou fissure).

e Le modele statistigue de (Martin-Meizoso et al., 1994)ppsé pour décrire le clivage dans
les aciers bainitiques qui introduit une description philiste de I'étape de germination de
la microfissure, de I'étape de propagation de la microfessiurl’interface particule/matrice
environnante et de I'étape de propagation a l'interfactteedeux grains. Cette modélisation a
été utilisée par (Lambert-Perlade et al., 2004) pouwridele clivage dans un acier bainitique de
construction pour lequel la capacité a arréter des rfigsares de clivage aux interfaces entre
paquets bainitiques avait été mis en évidence expatmement. Pratiquement, I'application de
cette modélisation compléte du clivage reste tres défiar elle nécessite I'acces a des grandeurs
locales tels que la ténacité a I'arrét des differemémrfaces qui sont difficilement quantifiables.

Enfin, le modéle de Bordet (Bordet et al., 2005) qui permeicaun formalisme probabiliste de
décrire le clivage comme la séquence d'un amorcage dmigeofissure dans une particule et de sa
propagationmmédiatedans la matrice environnante. Le formalisme de ce modéle’imiroduit qu’un
parametre supplémentaire par rapport au formalisme denfidr, a été utilisé dans I'étude post-doctorale
de S. Bordet sur l'influence sur la rupture par clivage duwlpaggement a chaud de I'acier de cuve
18MNDS5.

A partir de I'écriture des probabilités conditionnefiésle la germination et de la propagation dans le
formalisme du maillon faible, Bordet (Bordet et al., 200&y@duit une contrainte de Weibull modifiée
donnée par I'expression :

d5p> dv (24)

o* mx / </5p(t) Oys (O'}n* _ Utmh*) (1 _p l(t)) acp \ aVv.
- nuc
“ Vp(or>oun) 0 025 Eg W

28| e modele de Bordet décrit ainsi les observations qui nemitqu’une microfissure de clivage qui ne s’est pas prapagé
immédiatement aprés sa germination, ne sera plus activelé processus de rupture par clivage.
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ou 028 est la limite d'élasticité a la température de réfieeeTy, s-:g est une déformation plastique de
reference qui fixe le taux de germination des microfisseregonction de la déformation plastique,

P,..i(t) estla probabilité de germination des microfissures. Powhargement isotherme et une vitesse

de déformation constante (cas des essais monotonesawi#d P, .;(t) est donné par :

seplt
Pt} = 1 e (‘0_0$> (25)
ys P

La probabilité globale de clivagePy; est écrite comme une distribution de Weibull :

Ph—1—exp <_ <%>m> (26)

La relation (24) introduit explicitement un seuil en comtao,, en deca duquel le clivage ne
peut se déclencher. En plus de son intérét dans le raffinemte la description des mécanismes
physiques, I'introduction explicite d’'un seuil préseégalement un intérét mathématique en conduisant
a des valeurs du parametre plus faibles qu'avec une distribution de Weibull & deuxapaétres,
ce qui "recentre” a droite la distribution des contraintiss Weibulf®, conformément aux données
expérimentales (Hausild et al., 2005). Lidentificatioa dette contrainte seuil est difficile a partir
des résultats d’'essais a rupture, car elle nécessiteegdsbmbreux essais. Dans les études que nous
avons réaliséesy,, est évaluée a partir des examens fractographiques &vadulation de la contrainte
d’ouverture a rupture au site d'amorcage du clivage. ik$<Bordet, dans son étude post-doctorale, a
fixé une valeur der;;, = 1500 MPa en deca de laquelle le clivage n’est pas déclenché. vdieur de
1400 MPa est déterminée dans I'etude de C. Bouchet endaawec les résultats de S. Bordet. Cette
valeur de 1400 MPa, reportée également dans (Hausild,e2@05; Chapuliot and Le Corre, 2008),
semble corrélée au mécanisme du clivage transgraaudains les aciers de cuve.

Ce modele (relation (26) a été appliqué par S. Bordes dam post-doc que j'ai co-encadré avec A.
Pineau, sur I'étude de l'influence d’'un préchargemertiaud WPS effecpour Warm Pre-Stress effect)
sur la rupture par clivage de I'acier de cuve 18MND5. L'eff/@PS est particulierement représentatif des
cas de chargement ou I'approche globale de la rupture resfaapliqguer. De nombreuses études, et
notamment dans I'industrie électronucléaire (voir par(®loinereau et al., 2007), ont mis en évidence
expérimentalement deux choses : (i) un défaut de typeréissui a subi un chargemenk{y ps) en
traction a une températuré() a laquelle le clivage n’est pas actif, ne pourra se propsige trajet de
chargement qui lui est appliqué ensuite est décroissarntdgnstant) pendant la phase de refroidissement,
méme si ce trajet croise la courbe de ténacité du matéfiiq la fissure rechargée a basse température
(T, avecT, < Tp)) conduit a une ténacité supérieure a celle obtenweupachargement monotone
a cette températurelf). Classiqguement, on explique cet effet par un émoussed®ld fissure lors
du préchargement, et par I'apparition de contraintegluefles de compression a la pointe de fissure
lorsque celle-ci est déchargée; la prépondérance @euohde ces mécanismes dépend du type de cycle
WPS appliqué. En revanche l'effet de la prédéformatioohaud sur la modification éventuelle des
mécanismes du clivage n'a été que rarement évoqués. obgectifs de I'eétude de S. Bordet étaient
multiples. Il s'agissait : (i) de comprendre les modificaiodes mécanismes du clivage par une

29e seuil en contrainte implicite du modéle de Beremin nergtipas ce recentrage de la distribution des contraintes de
Weibull.
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prédéformation plastique, d'autre part, (ii) de valitleffet WPS pour des niveaux de chargement faibles
et (iii) d'appliquer I'approche locale de la rupture a l&giction des difféerents cycles de préchargement
a chaud. Les principaux résultats et la méthodologi@apé sont décrits dans l'article reporté a la fin

de cette partie sur le clivage (Bordet et al., 2006&)une modification du modele initial a été proposée
afin de pouvoir I'appliquer au cas de chargement anisothellsvent €galement été décrits dans (Bordet
et al., 2006h).

A partir d’essais monotones a rupture sur éprouvettes|iéss NT et sur éprouvettes fissurées (CT),
le rdle prépondérant des inclusions de TiN dans le dietlement du mécanisme de clivage est mis en
évidence sur cet acier 18MND5. Les proportions relativéscllisions de TiN impliquées (90% sur
NT, 55% sur CT) montrent, d’'une part, que si une inclusion il &st présente dans la zone sollicitée,
elle sera plus nocive qu’'un carbure de fer (seulement 11%akicules impliquées sur CT) mais leur
densité volumique étant plus faiBfeces inclusions auront une probabilité plus faible de sevep
dans une zone sollicitee par une fissure. Lorsqu’un prgehgent (prédéformation) est appliqué a une
épouvette "volumique” de type NT (c’est a dire ou la proitite d’é€chantillonner des inclusions de TiN
est importante), cela va désactiver la population la plbsve, pour I'acier 18MND5 les inclusions
de TiN, la fissures amorcée danc ces particules ne pouvagnbpager a la matrice environnante. Le
déclenchement du clivage sera alors amorcé sur une aondgtion dont la densité volumique est
beaucoup plus importante, les carbures de fer. La partituldes inclusions de TiN est une trés bonne
résistance de l'interface matrice—inclusion. Un chargetnen traction de type “fibre-loading” conduit
au clivage de l'inclusion avant que la déformation criggde décohésion ne soit atteinte. La forte
résistance de l'interface est mise en évidence par lggaitn chargement en compression (jusqu’a un
niveau de 40%) ne conduit pas a la décohésion de I'inmtusCes observations expérimentales justifient
pleinement l'utilisation d’'un modélisation multi-bagres du clivage pour rendre compte de l'effet de
préchargement a chaud dans l'acier de cuve.

Plusieurs cycles entre la température ambiante-810°C ont été étudies :LUCF (Load-Unload-
Cool-Fracture), LCF (Load-Cool-Fracture) et un cycle iordd LCIKF (Load-Cool with Increasing-K-
Fracture) (fig. 23). Tous les essais ont vérifié le prinadpeconservatisme de I'effet WPS. Par ailleurs,
les essais ont montré que : (i) pour un préchargementudati@40 MPg/m, un effet WPS était obtenu,
(i) qu'une pente limite— AK /AT, dépendant du niveau de préchargement, devait étrasdép lors
du cycle LICKF pour déclencher la rupture par clivage. Ceige résultat a renforcé le principe de
conservatisme de I'effet WPS associé aux cycles a trdgteoissants ou constants (LCF).

A partir de la modélisation proposée des essais de ténadwasée sur l'identification d'une loi de
comportement permettant de décrire le comportementoetet cinématique de l'acier 18MND5,
'application du modele statistique de Bordet permet upane description des valeurs de ténacité
obtenues pour I'ensemble des trajets de chargement.testés

%0Une distance moyenne interparticule de 380a &té mesurée pour les TiN et de.®5 pour les MnS (Osterstock et al.,
2004F".
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Figure 23: Cycles de pechargementa chaud étudés dans Etude post-doctorale de S. Bordet.
LUCF (Load-Unload-Cool-Fracture), LCF (Load-Cool-Fract), LCIKF (Load-Cool with Increasing-
K-Fracture).

IV.3.4. Evaluation des mocles dans la transition fragile—ductile par la cetermination du critéere
de rupture

Nous avons vu qu’une prise en compte de la germination desofisures de clivage a partir des
particules a été proposée par plusieurs auteurs afinmickénles bases physiques de la modélisation
du clivage. Le modele de Bordet est ainsi bien adapté adicd¥PS, ou I'effet d’'une prédéformation
plastique est susceptible de modifier les mécanismes vhgelia basse température. La comparaison
des modeles de Beremin et de Bordet dans le cas de chargemenbtones et isothermes pour prévoir
la ténacite de l'acier 16MND5(2) dans la transition ftagductilé! ne montre pas de differences
significatives dans la qualité des prévisions (Tanguy let 2006cy. D’autres auteurs proposent
d’introduire un critere mécanique supplémentaire @iti intervenir la triaxialité (Chen et al., 1997).
Cependant cet enrichissement se fait au détriment de ila&atutilisation du modeéle, notamment a
cause de lintroduction de paramétres supplémentairielentifier. Il est donc important d’évaluer le
critere de rupture le plus adapté au matériau étudié.

La détermination d’un critere de rupture a été étadians le travail de thése de C. Bouéhejue jai
co-encadré avec A. Pineau et J. Besson.
Ce travail consistait a étudier, dans I'acier de cuve 1E\KR), I'évolution des mécanismes physiques
du clivage dans la transition fragile—ductile. Une partiecgtte étude (Bouchet et al., 2007; Tanguy

3lCette terminologie est utilisee pour désigner la ruppae clivage aprés des déformations plastiques impasanta
terminologie transition ductile—fragile est dédiéeaaudpture par clivage apres amorgage et propagation declardre ductile.

%2 a thése de C. Bouchet n’a pas été soutenue suite a &aed’y renoncer pour des raisons personnelles. Un rappor
final sur la base exhaustive d’essais mécaniques et d’exafractographiques a néanmoins été redigé (Boudlst, 007§
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et al., 2006c; Bouchet et al., 2006a)été consacrée a I'évaluation des champs mécanigoasx au
site d’'amorcage du clivage, a I'instant de la rupturecléa 16 MND5(2) de I'étude a été choisi avec une
faible teneur en soufre (0.004 pds%) (voir tableau 1, chaplit) afin de s'affranchir de la présence des
amas de MnS, qui peuvent perturber le mécanisme du clivagene décrit dans les travaux de (Renevey,
1997; Carassou, 2000) sur une nuance 16MNDS5 avec une temsaufe deux fois plus importante.
Des éprouvettes entaillees (NT) et fissurées (CT) omtuéitisees dans cette étude. Trois rayons
d’entaille ont été utilisés (voir fig. 15a) pour les épvettes NT pour obtenir differents niveaux de
triaxialité des contraintes, et trois épaisseurs de CiTetd utilisées (12.5, 25, 50 mm) pour atteindre
differents niveaux de confinement plastique pour une mésngérature. Les éprouvettes NT sont
testées entre-196°C et —40°C, les éprouvettes CT entre120°C et —40°C. La premiere étape
a été l'identification des sites a 'amorcage du clivage une analyse fractographique de I'ensemble
des faciés de rupture (soit 95 éprouvettes de géontéfriet 119 éprouvettes de géométrie NT). Nous
rappelons ici les principaux résultats des observatimatdgraphiques :

1. Pour la géométrie NT, l'implication tres importantesdamas et des chapelets de MnS dans
I'amorcage du clivage est mise en évidence, et ceci radlgtrés basse teneur en soufre de la
nuance étudiée. Le rble des amas de MnS est fonction domdinaison de la température et du
rayon d’entaille de I'éprouvette (voir figure 24).

2. Seules les combinaisons (NTI" < —130°C), (NTe, T' < —150°C) et (NTy, T < —150°C)
conduisent a des amorgages ou les amas de MnS ne sontjpagies.

3. Pour la géomeétrie CT, les amas de MnS ne sont jamaisdo@siau site d’amorcage du clivage.

4. Le type d’amorcage le plus frequent est celui sur urt jdéngrain (63% des sites d’amorcage). Il
est particulierement présent sur les éprouvettes éssur

Le premier résultat nous a conduit a nous interroger ssetaibilité des parametreseto,, du modele
de Beremin a ce changement de nature des sites d’amorgagdastempérature dans les éprouvettes
NT, et également sur la transférabilité des paramététerminés classiquement sur cette géométrie a
differentes températures, a la géométrie fissurdmctoscopiquement” fragile, mais faisant intervenir
un mécanisme d’amorcage du clivage different. Ce paina s$raité a la fin de cette partie. A partir
de I'analyse fractographique, les éprouvettes ou lessateavinS étaient impliqués ont été retirées de
la base expérimentale pour laquelle les grandeurs noemiaux sites d’amorcage du clivage ont été
déterminées. Les travaux de Chen (Chen et al., 1997) ontr&ncsur un acier ferrito-perlitique, que
la rupture par clivage pouvait étre décrite par troiseceis : une déformation plastique critiqug,,
nécessaire pour créer une microfissure, une triaxiafiteque, 74, nécessaire pour empécher que la
microfissure ne s’émousse, et une contrainte critigye,nécessaire pour propager cette microfissure
dans la matrice. Nous avons étudié I'évolution des gearst, ¢, 7y eto; en fonction de la géométrie de
I'éprouvette et de la température de I'essai. Afin d’obtene bonne estimation de ces grandeurs, une
attention particuliere a été portée sur la loi de cortgroent utilisée et sur le raffinement du maillage en
pointe de fissure (voir I'article (Tanguy et al., 2003&porté a la fin de cette partie sur 'importance d’'une
modélisation rigoureuse, pour l'interprétation decarésmes). La stratégie d'identification de la loi de
comportement était identique dans toutes nos étudespdresnéetres de la loi de comportement étaient
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Figure 24: Geonretrie NT. Acier 16MND5(2). Evolution de la contrainte moyermacroscopiqué
rupture en fonction de la&formation plastiqué&quivalentea rupture, a differentes temgratures. Les
symboles moitié plein repésentent les sitesides amas de MnS ne sont pas impéigulans 'amorcage

du clivage. Evolution du type de site d'amorcage avec lgptrature (Bouchet et al., 2006h)

déterminés a partir d’'essais sur éprouvettes de tradisses et de traction entaillées afin d’explorer
une large gamme de déformation et de niveaux de triagialités essais de ténacité étaient simulés
en utilisant la loi de comportement ainsi identifiee, etdearbes Charge-ouverture expérimentales et
simulées étaient confrontées pour valider la loi. Larég®5 donne les grandewss;, 77, o7y calculées

a la position des sites d'amorcage du clivage a I'instinia rupture.
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Figure 25:Acier 16MND5(2). Grandeurs @taniques localeso(y, €,¢, 7¢) aux sites d’amorcage du
clivage eta I'instant de la rupture pour lesé&pnétries NT et CT en fonction de la teérpture (NT,, =
inversement proportionnél I'accuité de I'entaille. CTF-, Y I épaisseur de Eprouvette).

seuil autour de 1400 MB% pour toutes les géomeétries et sur toute la plage desainyés, ce qui
confirme qu’un niveau de contrainte critique est une comdlitiecessaire de la rupture par clivage, et
conforte ainsi l'introduction d’'un seuil en contrainte ddas modeéles de clivage. De plus la contrainte
moyennes;; apparait indépendante de la température et de la géem@n remarque par ailleurs une
dispersion plus importante de la contraintg sur la géométrie NT que sur la geomeétrie CT. Ce résultat
est expliqué par le fait que, sur ce type d’éprouvette Undhue” et avec une triaxialité relativement

33A partir d’un critere de Griffith (eq.12), cette valeur caiitch des énergies effectives de 5.6 et 14 Fmpour des particules
de 1 et um, respectivement.
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faible, les contraintes d’ouverture sont quasiment lesyegdans tout le volume, et elles augmentes avec
le chargement, contrairement a une éprouvette fissuréemrofil des contraintes est quasiment constant
au cours du chargement, mais ou 'augmentation de ce det@pace le profil des contraintes, ce qui
permet déchantillonnerun plus grand nombre de défauts. La dispersion des valeucsrirainte peut
donc étre reliée a la dispersion de la taille des inchsactivesrencontrée¥. Quand on augmente la
température, il faut plus déformer localement pour atte2 la contrainte critique (I'augmentation rapide
de la déformation plastiqgue conduit a une perte de confimérat donc a une baisse de la triaxialité
locale), cette déformation vdésactiverune partie des inclusions nocives a trés basses tempgatu
soit par déecohésion, soit par arrét et émoussement dadafissure a l'interface particule—matrice.
Sur ce type de géométrie, c'est donc le critere en canirajui pilote la rupture finale. Un résultat
anecdotique (fig. 25b) est obtenu-a96°C sur la géométrie Ni, ou une valeur nulle de,; est
obtenue en un des sites d’'amorcage du clivage. Le sitespmmnelant a été identifie comme un joint
de grain. On expligue ce résultat par les incompatilsilie déformations plastiques entre les grains,
qui induisent des contraintes élevées qui sont d'authrg importantes que la température est basse
et que la déformation mésoscopique est faible (Mathi@062Libert, 2007; Osipov, 2007). L'échelle
d’analyse utilisee dans nos études ne permet pas de readnete des niveaux de contrainte lorsque
les hétérogénéités intergranulaires de déformatet de contraintes sont marquées et vont jouer un role
important dans le déclenchement du clivage. L'accessachamps locaux est possible a partir d’'une
analyse basée sur la plasticité polycristalline dansriEsostructures bainitiques (Osipov, 2007). Le
cas unique de déformation plastique nulle obtenu dansehaes$ justifie néanmoins une description
homogéne du milieu, du moins pour décrire les mécanisteda rupture par clivage.

La faible évolution du parametre; pour la géomeétrie fissurée (figure 25¢) montre que, suype de
géomeétrie avec une fissure profonde, le confinement dadigité est toujours préservé sur la gamme
de températures étudiee. On observe par ailleurs \gegdéaugmentation de la valeur moyenne du
parametre, ; avec la température pour cette géomeétrie.

Un deuxieme résultat important est obtenu a partir dealizse de I'historique des grandeugsin(s))

7, oy au cours du chargement a chaque site d’amorcage pouotagée fissurée. La figure 26a ou I'on
a reporté I'evolution de la déformation plastique encliion de la plus grande contrainte principale
jusqu’au moment de la rupture pour chaque site d'amorgageen évidence que le critere en contrainte
est nécessaire mais pas suffisant pour déclencher Igeliva

Pour certains sites, la contrainte maximale est atteiggetdt au cours du chargement, mais un certain
niveau de plasticité semble nécessaire pour conduieerapture. La méme analyse sur la géométrie
entaillée montre que la contrainte est toujours croigsantmoment de la rupture, ce qui implique que
I'étape critique qui pilote le clivage sur les deux typesg@emeétrie n'est pas toujours la méme. On a
reporté I'évolution du logarithme de la déformationgtlgue en fonction de la triaxialité sur la figure 26b,
jusqu’au moment de la rupture pour chaque site d’'amorcags.résultats reportés semblent indiquer
gue la rupture se produit lorsque I'état mécanique, endsrde déformation plastique et de triaxialité, se
rapproche d’une courbe limite linéaire dans un diagrarimg — 7. Ce domaine limite ne semble pas
dépendre de latempérature. Une fois cette limite ateias variations de I'état mécanique se produisent
le long d’une droite ou la déformation plastique augmenta triaxialité des contraintes diminue.

340n met en évidence, a partir de I'equation de Griffith ume taille d’'inclusion qui varie de 2 §/Sait varier la contrainte
a rupture, de 2100 & 1400 MPa pour une énergie effectivetder 2.
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Figure 26:Evolution de |etat de chargement&ganique aux sites d’amorcage jusqu’agctéenchement
du clivage pour les gonetries fissuees : a) €, = f(or), b)Ine, = f(7)). Acier LBMND5(2).

Ces résultats indiquent que le critere de germinationndiesofissures devrait &tre formulé en termes
d'une combinaison de la déformation plastique et de |xiai@é plutdt qu'en terme de déformation
plastique uniquement. Afin de vérifier si ces résultatd sompatibles avec le critere de germination de
microfissures proposé par (Beremin, 1981), ou la cortgalans une particule; (relation 3) est égale
aX+ X(aeq — 0p) aveco., — op qui dépend implicitement de la déformation plastiqueydlution de

la contrainte principale maximale en fonctiondiedevra étre tracée.

Il faut également souligner que des résultats prochesétmtobtenus dans I'acier 22NiMoCr3-7
mentionné dans ce mémoire (Hohe et al., 2003; Hohe etQfl4)2t (Hohe et al., 2006).

Quant aux mécanismes de clivage dans les éprouvetteséfissues perspectives de I'étude de
C. Bouchet sont d'une part, de confirmer les rdles intezddpnts de la déformation plastique et de
la triaxialite des contraintes dans le mécanisme de geatioh des microfissures, et d'autre part de
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confirmer que le critere de propagation est une conditeressaire mais pas suffisante pour déclencher
la rupture par clivage. A cette fin, une étude sur des émtbesy avec des petites fissures a débuté avant
mon départ du Centre des Matériaux et est actuellemenéendans le cadre d'un post-doc. Ce type
de géométrie doit conduire a des pertes de confinemesittdt au cours de I'histoire du chargement
et devrait permettre de valider ou invalider le concept d'wourbe limite proposé suite a I'etude de
C. Bouchet. Récemment, les résulats obtenus dans (Hate 2003; Hohe et al., 2004 Hohe et al.,
2006) ont été traduits sous forme d’un critere de gertiuneen termes de distance critique par rapport
a la courbe limite illustrée sur la figure 28{Hohe et al., 2008). Ce critére doit &tre testé sur llacie
16MNDD5, qui présente une microstructure bainitique plas fjue I'acier 22NiMoCr37.

IV.4. Problématique de la transkrabilité des parangtres entre geometries entaillee et
fissuree

Les résultats obtenus a partir de la base expérimentaldié lors de I'etude de C. Bouchet semblent
mettre en évidence que les conditions critiques d’angeghu clivage ne sont pas toujours les mémes
entre la géomeétrie entaillée avec un fort effet de voltfhe¢la geomeétrie fissurée. La présence des amas
de MnS semble jouer un rdle trés tot et perturber la @oetdu déclenchement du clivage. Leffet d'un
amas de MnS sur le clivage est assez difficile & apprehendi&pend fortement du développement de la
déchirure ductile autour de celui-ci. Lorsque I'endomeragnt ductile est nul ou faible, il a été montré,
a partir d'une simulation par éléements finis, que I'amascontribuait pas a augmenter la probabilité
de rupture locale (Hausild et al., 2003). Certaines de negmhtions fractographiques (fig. 27a) ont
néanmoins montré que le clivage s’est amorcé au voisi&gne grosse inclusion de MnS et d’autres
gue le clivage s’est amorcé entre deux amas de MnS, les amastjalors un rble de concentrateurs
de contrainte (Tanguy et al., 2005b; Tanguy, 2001)e clivage est déclenché a une certaine distance
de I'amas, sur la population de défauts potentiellemeitiqoe sans présence d'amas. Lorsqu’on a
développement d’'une déchirure ductile autour de I'arfigsZ7b), d'une part la répartition spatiale des
contraintes est modifiée, et d’'autre part la déchirurdilduaugmente fortement localement le niveau de
la contrainte maximale. Les observations fractograplicqua alors montré que les sites d’amorcage
sont multiples et qu’ils sont localisés au niveau de lehd@ece ductile.

Le modele de Beremin a I'avantage de ne posséder que deam@aesm et o,,. On peut donc
appréhender comment leurs valeurs seront modifiees gaésnce d’amas de MnS. En supposant le
parameétren constant, on peut étudier comment le parametrsera affecté si une modélisation qui ne
prend pas en compte la présence des amas de MnS est uihiséseprésenter la rupture d'éprouvettes
ou les amas de MnS ont un rble dans 'amorcage du clivagssiquement les déformations moyennes
équivalentes a rupture des éprouvettes NT sont wsig@ur déterminer le parametrg. A partir d’'une
analyse par éléments finis classique, c’est a dire neaptgras en compte les amas de MnS et, donc ne
prenant pas en compte I'augmentation de la plus grandeaiotgimaximale qui en résulte par un effet de
concentration des contraintes, pour une déformation mwya rupture donnée, la valeur de la contrainte

e critere de germination est donné pae, .,y < (m7(z:) +b) — c o'm etb dependent du matériau eest la distance
critique.

%] semble que le cas de I'eprouvette Charpy soit diffedmtelui des éprouvettes NT, le volume actif qui réponal fvis
aux condition de contrainte et de plasticité, étant beapenoins important.
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Signal A=SE 1

Figure 27: Acier 16MND5(1). [Eclenchement du clivage autour d’amas d'inclusions de Mns
sur éprouvettes NT : a) &lenchement du clivage en avant de I'amas, saeshidure ductile, b)
déclenchement du clivage au droit de laathirure ductile évelopgea partir de I'amas.

de Weibull calculée par la relation ((eq. 17) sera plusléatfue celle qui serait obtenue en modélisant
la présence des amas de MnS. La valeus-glest obtenue par optimisation, en égalant les probabilité
de rupture (relation (eq. 17)) aux probabilités de rupaxeérimentales. Pour une probabilité de rupture
expérimentale donnée, une modélisation classique maatoune valeur du parametsg plus grande
gue celle représentative du matériau car dans I'expmeg®q. 17) la valeur dey, est sous-estimée.
L'application de la relation (eq. 17) avec une valeurodedéterminée sur NT, a des géométries ou les
amas de MnS ne sont pas impliqués dans I'amorcage de lareyuptlles que les géométries fissurées, va
donc conduire a une sous-estimation par la modélisagsrpdobabilités a rupture expérimentales.

Cet effet a été obtenu lors de I'etude de la rupture paagé des aciers 22NiMoCr37 et 16MND5(2)
pour lesquels les amas de MnS jouent un role important ¢imsitcage du clivage pour la géométrie NT.
Pour ces aciers, la détermination classique des paresagtet o, a partir d’'essais sur éprouvettes NT
a conduit la modélisation proposée a surestimer li@wh de la ténacité en fonction de la température
pour une isoprobabilité donnée (Bouchet et al., 2006bgilig et al., 2003B) En effet la relation (17)
montre que pour atteindre une méme probabilité de rupiiuiseidra une contrainte de Weibull, et donc
un chargement, d’autant plus important que le paramgtigera grand.

La determination des paraetresm et o, a partir d'essais suéprouvettes "g éornétrie volumique” est
donc affecte par la pésence ou non d’amas de MnS jouant @le visa-vis du clivage.

Nous nous sommes en conséquence ensuite intéressea@alidté de la distribution de Weibull & en
rendre compte, et a mettre en évidence une bi-populatios & diagrammér = f(ow).

Les paramétres du modéle de Beremin ont été détesringartir de la base expérimentale d'essais
sur les geéomeétries entaillées (NT). Les résultatsraisesont reportés sur la figure 28, ou la régression
linéaire entrdnIn(1/(1 — Pr)) et le logarithme de la contrainte de Weibull est comparéedamnées
expérimentales (Bouchet et al., 2006b)Pour toutes les températures étudiées, la capacita de
distribution de Weibull & décrire les données expérnitakes est montrée sur la figure 28a. Les valeurs de
m eto, obtenues a partir des trois géométries d’entaille soasinent indépendantes de la température,
alors que I'on passe d’'une distribution de probabilitegggure ou les amas de MnS ont peu de role
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(—150°C, voir fig. 24) a une distribution de probabilités de ruptwu ils sont actifs £130°C et
—100°C). Par allleurs, la figure 28b montrent que les valeursudet o, obtenues en considérant toute
la base expérimentale d’'essais sont similaires a celieenaes par température d'essais. Ces résultats

B (20,8;2936) (21,7;2893) (19,9;3014) (19,6;2919)

Inln (1_—1}7)

[ A | LU 4 ' /N [ A I
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Figure 28:Distributions des probabilés de rupture en fonction de la contrainte de Weibull obtsr@ue
partir d’essais suréprouvettes NT pour I'acier 16MND5(2). Les couples—, (MPa)) obtenus sont
reportes en haut de chaque figure : a)differentes temgratures, en mixant lesegnétries d'entalille,
b) et ¢) pour 'ensemble de la base éximentale range par temprature d’essai (b) ou par@pemtrie
d’entaille (c) (Bouchet et al., 2006h)

montrent qu’une simple analyse des parameiiest o, ne permettra pas de mettre en évidence un role
des amas de MnS dans I'amorcage du clivage.

La détermination des parametres et o, dans le but de prédire les probabilités de rupture des
éprouvettes fissurées dans le domaine de la transiti@ilefraluctile pourrait se faire soit a partir
d’épouvettes "volumiques” mais a la condition d’avoerifié que les mécanismes physiques de rupture
sont identiques sur éprouvettes "volumiques” et sur @peties fissurées, soit a partir d'éprouvettes
fissurées avec divers états de confinement de la plasticiivant la méthodologie développée dans (Gao
etal., 1998).
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IV.5. Conclusions

Les études réalisées ont montré la capacité des m®ddilisés pour prévoir la rupture par clivage des
aciers. Le raffinement de ces modeles au cours des deyrd@rees a permis de mieux décrire les
differentes étapes menant a la rupture par clivagetrb@uction d’'une modelisation plus fine du clivage
a contribué a une meilleure description des résultgp&mxentaux de ténacité de I'acier de cuve, tels
gue ceux obtenus aprés un préchargement a chaud. Cepdndaffinement des modeles est souvent
obtenu au détriment de leur utilisation pratique. Au vu de résultats, le modele de Bordet semble
un bon compromis entre la description physique des méaoasislu clivage des aciers ferritiqgues et son
utilisation pratique.

Par ailleurs nos résultats ont confirmé que I'approchaléopouvait étre utilisée pour la prévision de
la ténacité des aciers de cuve. Cependant, dans le bastrd@séion ductile-fragile, les mécanismes
de clivage entre la géométrie NT, utilisee dans I'étudiginale de Beremin (Beremin, 1983), et la
géomeétrie fissurée ne sont pas identiques. Cette @iffier de mécanisme résultant d’'un changement de
la mécanique et du volume sollicité entre les deux épetias.

Concretement, si cette méthodologie était envisagé&ppui du programme de surveillance des centrales
nucléaires, nous ne recommanderions pas de placer das/efies NT dans les capsules de surveillance
dans I'objectif de déterminer les parametres de I'appeolocale de la rupture, mais de continuer a
utiliser les éprouvettes Charpy et CT.
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Abstract

Critical cleavage stress values and carbide sizes obtained in a recent work by Lee et al. [Acta Mater. 50 (2002) 4755]
are recalculated using 2D and 3D finite element simulations and new constitutive law, instead of small scale yielding
assumption and likely improper choice for the behavior of SA 508 steel. A new model based on the weakest link concept
with the determined carbide size distribution (CSD) is succesfully applied to predict K, measurements obtained on SA
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508 steel and on a similar material (22NiMoCr3-7).

© 2003 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Science Ltd. All rights reserved.
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1. Introduction

This paper comments on a recent publication by
Lee et al. [1] on cleavage fracture of SA 508 steel.
Following Curry and Knott [2] who showed that
the cleavage fracture toughness of a spheroidized
steel depends on carbide distribution, most of the
models for cleavage fracture of low alloy and mild
steels are based on a statistical approach. Con-
trarily to mild steels, the full characterization of
the carbide size distribution in quenched and
tempered low alloy steels is difficult to obtain. This
is why relevant experimental data are scarcely re-
ported in the literature. In most of the carbide

" Corresponding author. Tel.: +33-1-60-76-30-61; fax: +33-1-
60-76-31-50.
E-mail address: btanguy@mat.ensmp.fr (B. Tanguy).

induced cleavage fracture models it is assumed
that the carbide size distribution follows an “a
priori” function (see e.g. [3,4]).

Recently in a comprehensive study by Lee et al.
[1] (hereafter referred to as Lee) the carbide size
distribution (CSD) of an SA 508 steel, which is a
quenched and tempered low alloy steel, was given
based on the analysis of more than 1400 particules.
Lee has investigated the effect of carbide distribu-
tion on the fracture toughness, K, of this material
tested in the lower part of the transition tempera-
ture region where only cleavage fracture occurs
without any prior ductile crack growth. Assuming
that in this temperature range, cleavage fracture is
controlled by a stress criterion and using the max-
imal principal stress profiles given by McMeeking
[5] under plane strain small scale yielding (SSY)
conditions, a linear relationship between the critical

1359-6462/03/$ - see front matter © 2003 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Science Ltd. All rights reserved.
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carbide size initiating cleavage fracture and the test
temperature was found. Based on this and on the
relationship between the critical nearest-neighbour
distance and the CSD, a deterministic relation was
proposed between K, and the CSD.

However in Lee’s work anomalously large val-
ues for the critical cleavage stress were reported
(see Table 3 in [1]) considering the mechanical
properties of this material compared to those ob-
tained on the same steel [3] and in a recent study
on a very similar steel [6]. Moreover the SSY as-
sumption for tests carried out on PCVN (Pre-
cracked Charpy V-Notch) specimens tested at
fracture toughness values as large as 150 MPa /m
(see Table 2 in [1]) appears to be strong.

Here, in order to comfort the results obtained
by Lee [1], critical cleavage stress values have been
recalculated based on the mechanical properties of
SA 508 steel and using finite element (FE) calcu-
lations. Firstly the SSY assumption was kept in
order to check the stress level values reported in
Lee’s work. Secondly, 3D numerical simulations of
PCVN geometry were performed in order to vali-
date the SSY assumption. Then, keeping the Lee’s
hypothesis that cleavage fracture in quenched and
tempered bainitic steels is induced by carbides, and
using the CSD obtained on SA 508 steel, a further
extension of Lee’s work is made to present a sta-
tistical model. This model follows the Beremin’s
formalism [3] but with the CSD given in Lee’s
work. Model parameters are adjusted to experi-
mental results obtained on SA 508 steel with
PCVN geometry and then applied to predict the
K;, values of another quenched and tempered
bainitic steel, 22NiMoCr3-7 material which is very
close to SA 508.

2. Materials and experiments
Table 1 gives the chemical compositions of the

investigated materials. Both were quenched and
tempered. Full details can be found in [1].

Details on experiments performed on SA 508
steel are given in [1]. Here it is simply reminded
that elastic—plastic fracture toughness, K, was
determined using precracked Charpy V-Notch
(PCVN) specimens (10 x 10 x 55 mm?) (ao/W ~
0.5). Static (¢ =103 s7!) tensile tests were per-
formed on smooth specimens in 22NiMoCr3-7
material to determine the stress-strain curves at
various temperatures. Static plane strain fracture
toughness tests were carried out on CT(1T) spec-
imens according to standard ASTM E 1921-97
with a nominal crack length to specimen width
ratio (ap/W) of 0.5. These specimens tested be-
tween —90 and —30 °C led to pure cleavage frac-
ture.

3. Results
3.1. Tensile properties

The evolution of the yield stress, gy, and ulti-
mate tensile stress, Ry, as a function of tempera-
ture is reported in Fig. la for both steels. The
results concerning SA 508 steel are taken from [1].
As shown in Fig. 1, oy and R,, are slightly lower
for SA 508 steel than for 22NiMoCr3-7 steel. It is
worth noting that at a given temperature, the dif-
ference between oy and R,, is nearly the same be-
tween both steels, which indicates that the
hardening capacity for both materials is quite
similar over all the investigated temperature range.

The strain hardening exponent, n, in Ref. [1],
was also given at different temperatures. However,
the derivation of the function linking the flow
stress and the plastic strain was not given in this
paper. Assuming that the wusual relation
0eq = K x &" was used by the authors and using the
Considere criteria, from which the relation
Ry, =K(n/e)" is obtained, it is possible to deter-
mine the parameter K at each temperature (the
same method was kept at —196 °C where fracture

Table 1

Chemical composition of SA 508 and 22NiMoCr3-7 steels (wt.%)
Material C Si Mn P S Ni Cr Cu Mo v Ta Co Al
SA 508 0.18 0.1 1.46  0.006 0.003 086 0I5 0.03 0.1 0.004 — - 0.008
22NiMoCr3-7 022 0.19 089  0.007 0.007 087 040 0.04 055 <0.01 <0.005 0.011 0.019

© 2011 Tous droits réservés.
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Fig. 1. Evolution of the tensile properties of SA508 and 22NiMoCr3-7 steels as a function of temperature. (a) Yield stress and ultimate

tensile stress, (b) flow stress with CL1 and CL2 models.

occurred probably before necking) using the ten-
sile properties given for SA 508 steel. Corre-
sponding stress—plastic strain curves obtained at
—196 and —100 °C are plotted in Fig. 1b (thick
lines). These curves will be referred to as CLI1
model in the following. On the same figure, the
experimental stress—plastic strain curve for 22Ni-
MoCr3-7 steel at —100 °C is also plotted. The
stress—strain curves for both materials are very
close. In the same figure, two other equivalent
stress—plastic strain curves are also reported. These
curves were obtained using the yield function given
by McMeeking [5] (see Eq. (1)).

<1y”:1+4£7§, W

oy oy 2(1 +V) Oy

Here it is worth mentionning that the McMee-
king’s FE solutions were used by Lee to obtain the
maximum principal stress, op;, at each test tem-
perature, and that these values were used to cal-
culate the critical carbide size. This later point will
be discussed in the following. Keeping the n values
given in Ref. [1] (e.g. n =N in Eq. (1)), and as-
suming that the Kirchoff stress tensor can be ap-
proximated by the Cauchy stress tensor, leads to
much higher stress levels (thin lines on Fig. 1b
referred to as CL2 model in the following) than
stress—strain curves based on SA 508 tensile
properties. In particular the ultimate tensile stress
inferred from Eq. (1) is strongly overestimated at
both temperatures. For simplicity’s sake, results at
other experimental temperatures (—140 and -75

°C) not shown here lead to the same conclusions
were drawn.

3.2. Maximum principal stress, oy, determination

3.2.1. SA 508 steel [1]

In Lee’s work the gy, values at fracture (critical
cleavage stress) were presumably obtained at each
test temperature by using the McMeeking’s FE
solutions [5] with CL2 model. Based on the critical
stress obtained for 22NiMoCr3-7 and A508 steels
with CT(1T) geometry [6], it appears that the stress
values indicated in Lee’s work are anomalously
high, especially when considering that they were
obtained with a PCVN geometry [7]. It is reminded
that the results presented by McMeeking are based
on a SSY assumption, plane strain analysis, and
imposing an asymptotic dependence on mode I
elastic crack-tip singular field (for more details see
[5]). Similar calculations to those presented by
McMeeking were made in our study but using the
tensile stress—plastic strain curves inferred from the
material data given by Lee (labelled CL1).

FE simulations were performed using software
Z¢ébulon [8]. Quadratic elements (eight nodes) with
reduced integration were used. The boundary layer
radii were modified in order to verify SSY condi-
tions varying from 6 to 225 mm for K, values
included between 36.3 and 150 MPa /m.

gy profiles corresponding to the experimental
K, values given by [1] are reported in Fig. 2a.
This stress reaches a maximum at a distance, X.. In
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Fig. 2. Maximal principal stress profiles obtained in SSY con-
ditions for SA 508 steel (a) with CL1 model, (b) with CL2
model.

Fig. 2b, the stress profiles corresponding to CL2
model are reported. The maximum values of gy
for each experimental K, value are given in Table
2 where the values reported by Lee are also given.

From these results, two main conclusions can
be drawn: (i) The maximum principal stress, o,
values reported by Lee are much higher than those
obtained from simulations with SSY assumption
using the stress—strain curves of SA 508 steel (CL1
model). (ii) The op** values reported by Lee are
very close to those obtained from simulations with
SSY assumption using CL2 model. Similar values
are obtained, except at —196 °C were simulations
give lower values. From these results it is inferred

Table 2

that the results presented by Lee were obtained
using CL2 model as constitutive law for SA 508.
Based on Fig. 1b, it appears that this hypothesis
leads to stress levels much larger than those ex-
pected from the material properties. It is then
concluded that the ¢f** values reported in Lee’s
work were largely overestimated, and, that the
critical carbide sizes calculated from these values
were overly underestimated.

Plane strain and full 3D simulations of PCVN
specimens were also performed. o™ values are
reported in Table 2 while oy, stress profiles ob-
tained at each test temperatures are shown in Fig.
3. It is observed that when the test temperature is
higher than —100 °C, the SSY assumptions are no
longer valid. This result is observed for both plane
strain and 3D simulations. Therefore the op** va-
lue is lower than that predicted from SSY as-
sumption.

3.2.2. 22NiMoCr3-7 steel

In order to determine the op™ values corre-
sponding to the K, values obtained with this steel,
3D simulations of CT(1T) tests were performed. A
good agreement between experimental and simu-
lated load-CMOD curves were obtained at dif-
ferent temperatures. The calculated values of opi™
are reported in Table 3.

3.3. Determination of the critical parameters

Based on the obtained values for op™ and
keeping the Lee’s assumptions according to which
cleavage fracture is stress controlled by the prop-
agation of a microcrack located through the car-
bides thickness, the critical carbide sizes was

Comparison between maximum principal stress values, (o5i*), obtained with small scale yielding assumption (SSY) and full 3D
simulations of PCVN tests using two different constitutive laws (CL1 and CL2)

o (MPa)

-196 °C —140 °C -100 °C =75 °C
SSY, Lee et al. [1] 3770 2866 2441 2235
SSY +CL1 2694 2192 1954 1844
SSY +CL2 3251 2757 2437 2302
PCVN 3D +CLI 2730 2168 1908 1785
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dc = 1 2 ; max 2 (2)

4.0 Planc strain n(l—v )(gpl )
g B where 7, is the effective surface energy (equal to 7
< 9p J/m? in Lee’s work), v is the Poisson’s ratio. The
_196°C K . = 36.AMPay/i calculated results based on PCVN specimens sim-
Lo :}ggag;g;;zgmggﬁ o ulations using the constitutive equation CL1 for
00 L€ fle = 1O0MPa/m SA 508 steel and experimental tensile stress—plastic
0 0‘035’( K /DY());OI 0015 strain for 22NiMoCr3-7 steel are reported in Table
505} : : 3. op™ values obtained with both plane strain and

—196°C, K, = 36.4MPay/m
10 -140°C,K;. = 71MPaym
—100°C, K e = 81MPay/m -
~75°C, Kye = 150MPay/m -

0 0.005 0.01 0.015
z/(Kse/oy)?

Fig. 3. Principal stress profiles in the mid-section of a PCVN
specimen corresponding to the experimental fracture toughness
values for SA 508 steel. (a) Plane strain, (b) 3D simulations.

Table 3
Maximal principal stress (opi*), distance (X;) from precrack tip
to location of maximum principal stress, critical carbide size

(de)

T(CC) o™ Xe de (pm)
(MPa) (mm)
S4 508
3D (plane strain) 196 2730 0.0099  0.287
(2716)
—-140 2168 0.038 0.448
(2160)
-100 1908 0.047 0.573
(1885)
=75 1785 0.125 0.650
(1745)
22NiMoCr3-7
Plane strain -90 1746 0.0148  0.702
-90 1829 0.0246  0.64
3D —-60 1740 0.0306  0.702

—60 1760 0.08 0.686
=30 1723 0.081 0.711
=30 1700 0.1021  0.731

calculated by the authors [1] using a modified
Griffith equation given by:

3D simulations are reported in Table 3 for SA 508
steel. These results show that the opi™* values ob-
tained from 3D simulations are very close to those
calculated from plane strain assumption. The
evolution of the critical carbide sizes with tem-
perature is reported in Fig. 4 where Lee’s results
are also included. As already indicated by Lee for
SA 508 steel, the critical carbide size, d., increases
linearly with increasing test temperature, but for
SA 508 steel the values obtained in the present
study are higher due to the lower ¢’** values ob-
tained. Referring to the CSD given by Lee, at the
highest test temperature, a very few number of the
carbide particles will be eligible to participate to
the nucleation of microcracks. Results obtained
for 22NiMoCr3-7 steel tested at higher tempera-
ture show a weaker temperature dependence of the
critical carbide size. However it is observed that at
similar temperature (~—-80 °C), both materials
lead to similar values for the critical size of car-
bides particles (~0.7 pm), as expected due to the
similarity of these materials.

0.4
0.3

0.2 _.--~° SA 508 Plane strain + -
> SA 508 3D. A

0.1 SA 508 ref.[1] o

| 22Nil|\,loCl‘3—l7 3D | o

Critical carbide size, d. (pm)

0 L
2200 -170 -140 -110 -80 -50 -20
T (°C)

Fig. 4. Critical carbide size (d;) vs test temperature for SA 508
steel and 22NiMoCr3-7 steel.
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4. Statistical model

Lee showed that the probability of finding
carbides larger than a given size, d, is given by:

P(size > d) — exp {— (d ;Od“ H 3)

with d, = 0.00917 pm, the size of smallest carbides
observed, dy =0.10158 pm and m = 1.192, the
shape factor of the Weibull distribution.

Assuming that a carbide can lead to the nucle-
ation of a microcrack as soon as plasticity occurs
[9], the microcrack size distribution can be repre-
sented by the CSD. Fracture occurs when, for a
given local stress, oy, the carbides size is greater
than a critical value, d.. The value of d. can be
linked to a local fracture toughness, k;, by the
following formula:

1/ kg \?
o L 4
d. (J) )

Using Eq. (3), the corresponding failure proba-
bility is:

ool (45)]

Using a statistical analysis similar to that one
proposed by Beremin [3], it can easily be shown
that the failure probability is given by:

neson(-foa] - (454)]) o

(where V is the stressed volume) or expressed in
terms of stress as:

vV
PR =1—exp 77exp -
0

™

where oy ~ (1/1'/2)(k;,/dy/*). In Eq. (6), the car-
bide size threshold, d,, is equivalent to the intro-
duction of a stress threshold, o,, such that
dy ~ (1/n)(k;,/o,)*. This expression leads to
Pz — 0 when the stress is close to 0 and to
Pr — ("% —1)/(e"/") when 6, — 0. For suffi-
ciently large values of V/V;, Pr tends toward 1.

4.1. Adjustment of the model parameters

Among the four model parameters, a,, gy, m
and ¥}, the m value is given by Lee, i.e. m = 1.192.
It is assumed that this value represents also the
CSD for the 22NiMoCr3-7 steel. The reference
volume, 7, is chosen following Beremin’s work [3],
i.e. as a cubic volume containing about 8 prior
austenite grains: 50 x 50 x 50 pm?3. Parameters a,
and o, were fitted to data obtained from PVCN
tests on SA 508 steel. Actually only the o, pa-
rameter has to be fitted on experimental data be-
cause it can easily be shown that o¢,/0) =
(do/d,)"*. In SA 508 steel, 6,/c, =3.328 was
obtained from Lee. In order to investigate the
predictive capability of the model the parameter o,
was determined using SA 508 fracture toughness
measured at —100 °C such that a failure proba-
bility close to 50% (45%) was obtained for
K, = 82.9 MPa /m.

5. Results and discussion

Fig. 5a shows the evolution of the Pz as a
function of the K, obtained from the simulations
of PCVN tests for SA 508 steel at the test tem-
peratures. In this figure the experimental K, values
are represented by a full circle. Using the K, value
at —100 °C to fit o, (Fig. 5a) leads to o, = 14,000
MPa and gy = 4300 MPa. In Fig. 5a, it is shown
that fitting the g, parameter at —100 °C tends to
high Py values for the experimental data obtained
at lower temperatures. It is clear that testing the
applicability of the present model to the results
published by Lee [1] would require a set of ex-
perimental results much larger than that reported
in their publication.

The statistical model was then applied to predict
the experimental toughness scattering obtained on
22NiMoCr3-7 steel for which a wider data base
was available. The 3D numerical simulations
of CT(IT) tests were post-processed in order to
evaluate the failure probabilities. For each test
temperature, the K values corresponding to
Pr = 10%, 50% and 90% are shown in Fig. 5b.
Using o, = 14,000 MPa leads to a good prediction

© 2011 Tous droits réservés.
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K (MPay/im)

200 ({b————
—— exp. scafter CT(IT)
w = 10%

K.(1T)(MPa)

Fig. 5. Evolution of the failure probabilities obtained with the
statistical model. (a) o, = 14,000 MPa fitted on SA 508 results
at —100 °C on PCVN geometry (6o = 4200 MPa, n = 1.192,
Vp = 0.000125 mm?). (b) Prediction of the fracture toughness
scattering on 22NiMoCr3-7 steel with CT(1T) geometry. p is
the initial mesh crack tip radius.

of the experimental scattering at all test tempera-
tures investigated (Fig. 5b).

6. Summary—Conclusions

(1) Anomalously large values for the cleavage
stress reported by Lee et al. [1] are likely due to

two effects in their analysis: (i) the use of a con-
stitutive law for SA 508 steel in Mc Meeking nu-
merical calculations which largely overestimates
the stress—strain curves for this material; (ii) the
use of plane strain SSY assumption which does not
apply when the fracture toughness (i.e. test tem-
perature) is too high.

(2) Lee’s results concerning carbide size distri-
bution are used in a new statistical model based on
the weakest link concept to predict the variation of
fracture toughness with temperature in SA 508
steel.

(3) This model is also applied to another steel
(22NIMoCr3-7) for which a larger data base was
available, using the CSD measured by Lee. A good
agreement between experimental and predicted
scattering for the fracture toughness is obtained
provided that the parameters appearing in this
model are correctly fitted.
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Cleavage fracture of RPV steel following warm pre-stressing:
micromechanical analysis and interpretation through a new model
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ABSTRACT In this paper, the warm pre-stress (WPS) effect on the cleavage fracture of an 18MND35
(A533B) RPV steel is investigated. This effect, which describes the effective enhance-
ment of the cleavage fracture toughness at low temperature following a prior loading at
high temperature, has received great interest in light of its significance in the integrity
assessment of structures, such as nuclear pressure vessels, subjected to thermal transients.
Several loading cycles between room temperature (RT) and —150 °C are considered:
Load-Unload-Cool-Fracture (LUCF), Load-Cool-Fracture (LCF) and Load-Cool with
Increasing K-Fracture (LCIKF). All experiments complied with the conservative prin-
ciple, which states that no fracture will occur if the applied stress intensity factor (SIF)
decreases (or is held constant) while the temperature at the crack-tip decreases, even if the
fracture toughness of the virgin material is exceeded. The experimental results indicate
that an effective WPS effect is present even at small pre-load (Kyps = 40 MPa «/m), and
thata minimum critical slope (—AK/AT) in the LCIKF cycle has to be exceeded to induce
cleavage fracture between RT and —150 °C. Numerical modelling was performed using
mixed isotropic and kinematic hardening laws identified on notched tensile (NT) speci-
mens, tested in tension to large strains (up to 40%), followed by large compressive strains.
Detailed microstructural investigations on compact tensile (CT) and NT fracture test
specimens were performed so as to determine the nature of the cleavage initiation sites, as
well as the local mechanical conditions at fracture. Based on this local information, a new
cleavage model was calibrated and applied to predict the probability of cleavage fracture
after WPS: it is shown that the predictions are in good agreement with the experimental
results.

Keywords Beremin model; cleavage fracture; local approach; RPV steel; structural in-
tegrity; WPS.

NOMENCLATURE a9 = crack length in CT toughness specimen (mm)
d = distance (mm)
AK = SIF increment between RT and —150 °C (MPa_/m)
(—AK/AT) = transient slope of the LICKF cycle between RT and —150 °C
(MPa j/m-°C™")
K, K| = stress intensity factor (MPa \/m)
K frac = stress intensity factor at fracture (MPa \/m)
Kic, Kjc = mode I fracture toughness for the virgin material (MPa_/m)
K ps = stress intensity factor after warm pre-stressing (MPa «/m)
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m = Weibull modulus
N, N = remaining and initial number of nucleation sites
P¢ = experimental or predicted probability of failure
Prucl, Ppropag = local probability of microcrack nucleation and propagation
P eav = local probability of cleavage fracture
R, Ry, Q, C, D = coefficients of the material’s hardening law
t = loading ‘tdme’
T, T'ac = test temperature and temperature at fracture (°C)
V', = crack tip plastic zone (mm?)
V' = reference volume (mm?)
W = ligament in CT toughness specimen (mm)
X = kinematic stress tensor
8 = crack tip opening displacement (mm)
&p, p = accumulated equivalent plastic strain
&p,0 = reference accumulated plastic strain
& = axial plastic strain
& = mean axial strain in the minimum section of the NT specimen
¢, ¢o = actual and initial diameter of the N'T specimen’s minimum section (mm)
0| = maximum principal stress (MPa)
o ¢ = minimum cleavage stress (MPa)
oy, 0y* = reference Weibull stress corresponding to a 63.2% failure probability
(MPa)
0y, 0y* = Beremin’s and modified Weibull stress (MPa)
ays = yield stress at test temperature and strain rate (MPa)

0 ys,0 = reference yield stress (MPa)

INTRODUCTION

Since the first investigations four decades ago, a large
number of experiments on ferritic steels has confirmed
the existence of a warm pre-stress (WPS) effect, which
describes the effective enhancement of the cleavage frac-
ture toughness at low temperature following the applica-
tion, at a higher temperature, of a stress intensity fac-
tor (SIF) which exceeds the fracture toughness of the
virgin material at low temperature (see e.g. the exten-
sive reviews by Yukawa!, Nichols?, Pickles and Cowan®
and Smith and Garwood*). These experiments allowed
for the establishment of the so-called ‘conservative prin-
ciple’, which states that no fracture will occur if the
applied SIF decreases (or is held constant) while the tem-
perature at the crack-tip decreases, even if the fracture
toughness of the virgin material is exceeded. In structural
integrity assessments involving a prior overload or a ther-
mal transient, such as that of a nuclear pressure vessel
subjected to a pressurized thermal shock (PTS) consecu-
tive to a loss of coolant accident (LOCA), such a princi-
ple is of great importance in the evaluation of the safety
margins.

Three principal reasons have been advanced to explain
the WPS effect: the blunting of the crack tip at high
temperature, the formation of high compressive stresses
on elastic unloading and a change in the cleavage frac-

ture micromechanisms induced by plastic deformation.’
While all these factors certainly contribute to the effective
toughness enhancement following WPS, their relative in-
cidence on the fracture risk is not yet fully established.”~!*
Several models have been proposed to predict the WPS
effect on toughness and can broadly be divided into three
categories. The first category includes Chell’s type mod-
els based on the superposition of crack tip solutions cor-
responding to the different loading steps of the WPS cy-
cle.!'"1% These models mainly diverge in their choice of
fracture criterion. While Chell et 4/.!¢ defined fracture by
the attainment of a critical value of an elastic 7-integral cal-
culated from the superposition of displacement solutions
at the crack tip, both Curry!” and Smith and Garwood'®
used superposition of crack tip stress solutions, in conjunc-
tion with the Ritchie-Knott-Rice (RKR) fracture model'’
for Curry, and a reference stress approach for Smith
and Garwood. The second category centres around the
Master Curve method, which has recently been extended
by Wallin to include an engineering WPS correction,
based on the analysis of a large experimental data set.”
The third category regroups local approach type mod-
els: following early work by Curry!” and Beremin,’ the
Beremin model®!5-2! and modified versions™!%!? of it
have been extensively applied over the last 20 years to
address the complex nature of the WPS effect at the mi-
crostructural level.

© 2006 The Authors. Journal compilation © 2006 Blackwell Publishing Ltd. Fatigue Fract Engng Mater Struct 29, 799-816
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‘Table 1 18 MND 5 chemical composition (in weight %)

CLEAVAGE FRACTURE OF RPV STEEL 801

C Mn Si Ni Cr Mo

Cu S P Al \% Ti

0.19 1.50 0.23 0.66 0.17 0.485

0.084 <0.001 0.004 0.011 0.004 0.006

Table 2 Mechanical characteristics at RT'

Orientation E (MPa) Rpo.29% (MPa) Ry (MPa) A%

L 205300 517 650 25

This study is a continuation of Lefevre et 4/.s work on the
WPS effect in ISMNDS RPV steel.!>22:23 Tts objective is
threefold: verifying the existence of a WPS effect for small
WPS levels (Kyps = 40 MPa_ /m), assessing the ‘conser-
vative principle’ through different WPS cycles on com-
pact tensile (CT) specimens and applying a new cleavage
model for predicting cleavage toughness following WPS.
Lefevre et al.'> showed a strong effect of the material hard-
ening law (i.e., purely isotropic or kinematic) on the frac-
ture probability predictions, a result consistent with other
published results.”!* Consequently, strong emphasis was
placed on the precise characterization of the material’s
hardening law, as well as the conditions of cleavage initi-
ation by electron microscopy.

The paper is organized as follows. The first sections are
devoted to the presentation of ISMNDS5 RPV steel and
of the experimental test results. The next sections present
the modelling of the tensile and toughness tests, the main
features of a recently proposed cleavage model and the
procedure that was employed for calibrating the model pa-
rameters. The last sections present and discuss the model
predictions of the experimental fracture toughness scatter
following the different WPS cycles.

MATERIAL CHARACTERISTICS

The studied material is a 200 mm thick rolled plate of
tempered bainitic ISMNDS5 RPV steel. It was produced
by Creusot Loire Industrie in 1995 to meet the require-
ments of the French RCC-M standard.?* Table 1 gives
its chemical composition.!? The conventional mechanical
properties in the rolling (L) direction at room temperature
(RT) are listed in Table 2.

Optical (Fig. 1a) and scanning electron (Fig. 1b) micro-
graphs reveal a tempered bainitic microstructure. Most
carbides in 1I8MND)S are elongated and tend to break nor-
mal to their long axis under tensile straining®® (especially
carbides whose long axis is orientated in the loading direc-
tion): the carbide characteristic length with regard to mi-
crocrack formation is therefore the carbide width, whose

(b)

Orm mm

1 3 u T
1050 @ ENSHP MAP

Fig. 1 Optical (a) and SEM (b) micrographs of I8SMNDS5 RPV
steel showing a tempered bainitic microstructure.

maximum size was measured as being close to 0.7 pum (the
last figure indicates that a significant fraction of the car-
bides exceed a micron in length). The main types of inclu-
sions, determined by X-ray microanalysis, are the follow-
ing: manganese sulfides (MnS), titanium nitrides (TiN),
oxides of Al, Mg, Si and Ca. All these inclusions tend to
be clustered and are often bound together.

MECHANICAL TESTS

Extensive testing has already been performed on
I8MNDS steel in previous projects?>?? and part of it has
been published in Lefevre ez al.'> All isothermal toughness
results on the lower shelf produced in these projects are
plotted in Fig. 2, and their scatter represented in Fig. 3.
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Fig. 2 Experimental LUCF, LCF and LCIKF cycles on CT-25
specimen, together with isothermal toughness test results on the
lower shelf and transition region. In the legend, numbers in
brackets designate the value of Ky in J\H’a‘/m.
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Fig. 3 Toughness enhancement following WPS as measured by the
elastic K at fracture. The numbers above the LCIKF bars
represent the targeted SIF increment AK in MPa_/m between RT
and —150 °C.

This study particularly sought to better characterize the
material stress—strain behaviour in the large deformation
range, as well as generating toughness data following dif-
ferent WPS cycles between RT and —150 °C, most of
them characterized by relatively small applied K ps-values
at RT (40 to 60 MPa, /m). Three different test geometries
were used:

conventional smooth tensile specimens with a diameter of
5 mm,

notched tensile (NT) specimens with a notch radius of
2.4 mm, a minimum section of 6 mm, and a maximum
section diameter of 10.8 mm,

L]

CT toughness test specimen, with a thickness of 25 mm
and an effective crack length to width ratio, ag/W, of 0.5.
Fatigue pre-cracking and testing were conducted according
to ASTM standard E1820-01.°

All tests were performed with an Instron servo-hydraulic
machine. A mean strain rate of 0.0005 s~! was used for

all smooth and NT tests, while the isothermal fracture
toughness tests on CT specimens were conducted at a
crosshead speed of 0.2 mm min~". For low temperature
testing at or above —150 °C, an environmental test cham-
ber, cooled down by vaporization of liquid nitrogen, was
used. A ventilating fan ensured that the temperature was
homogeneous within the chamber. For both tensile and
toughness tests, the temperature was recorded by means
of two thermocouples spot-welded on the specimen sur-
face. Note that the temperature regulation of the chamber
prevents cooling down the air within it below —150 °C,
which means that the temperature of the test specimens
was always slightly above —150 °C.

Tensile stress—strain behaviour

The WPS stage of the Load-Unload-Cool-Fracture
(LUCF) cycle involves large plastic straining of fatigue
pre-cracked CT specimens in tension followed by large
plastic straining in compression at the crack tip. The cor-
rect quantification of the kinematic and isotropic contri-
butions to material hardening is therefore essential for a
correct representation of the strain and stress fields during
the reloading phase at low temperature. As mentioned in
the introduction, Lefevre et a/.'> showed that the choice of
the material hardening law as purely isotropic or kinematic
has significant incidences on the toughness predictions
following WPS: while both produced similar results for
WPS cycles with mild or no elastic unloading, in the case
of the LUCF cycle, the isotropic hardening law produced
far more conservative predictions than the kinematic one.
Kinematic and isotropic behaviour of 18MND)5 steel in
the large deformation range was characterized by tension—
compression tests on N'T specimens at RT. The NT ge-
ometry allowed very large strains to be generated within
the notched region without buckling. The specimens were
first strained to different values of mean strain (10, 20, 30
and 40%), calculated as & = 2 x In(¢/¢) where ¢ and ¢
are the actual and initial minimum section diameters, re-
spectively. Once the specimen had reached the specified
value for ¢ in tension, the specimen was compressed back
so that ¢ returned to its initial value. Two additional N'T
tests were conducted in tension only at —100 and —150°C,
so as to model the effect of temperature on the hardening
law.

Three tensile tests on the smooth specimens were also
done at 20, —100 and —150 °C, so as to obtain conven-
tional stress—strain curves to compare with the hardening
laws identified from the NT tests.

NT fracture tests

Four NT specimens (same geometry as previously used)
were first broken at —150 °C, which is the temperature at

© 2006 The Authors. Journal compilation © 2006 Blackwell Publishing Ltd. Fatigue Fract Engng Mater Struct 29, 799-816
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‘Table 3 Experimental data on the notched tensile (NT) specimens tested at —188 °C

Distance  Initial distance

Tensile plastic ~ Tensile Peak stress  ‘Tensile peak

& G from from notch Nature of  strain stress distance stress
No. T(¢C) (%) (MPa) notchtp tp initiation &2 (%) 022 (MPa)  from notch 023 peak
(mm) (mm) site tip (mm) (MPa)
AE7B —188 2.18 1373 2.20 same TiN 1.11 1663 3.0 1698
AE7TH  —188 191 1356 228 same TiN 0.82 1637 3.0 1652
AE8B —188 221 1367  2.61 same TiN 0.96 1693 3.0 1701
AESH —188 326 1374 2.60 same - 1.97 1798 3.0 1818
AE9B —188 296 1381 237 same TiN 1.70 1746 3.0 1786
AE9H —188 3.03 1371 2.08 same TiN 1.99 1709 3.0 1798
AE10B -188 242 1371 2.24 same TiN 1.29 1689 3.0 1730
AEI0OH -188 137 1332 1.86 same TiIN 0.58 1537 225 1547
AE11B  —188 1.78 1358 2.62 same TiN 0.61 1627 3.0 1628
AEIIH -188 1.81 1351 1.71 same TiN 1.09 1565 3.0 1635

which the pre-stressed CT specimens are reloaded in the
WPS experiments.?® All specimens failed at a mean strain
in excess of 40%. Fractographic observations revealed that
cleavage initiated at ductile holes developed around bro-
ken or detached TiN and MnS inclusions. As it is shown
below, this mechanism is not representative of the cleav-
age initiation mechanism operating in the CT geometry
at —150 °C. In order to obtain cleavage nucleation condi-
tions approaching those of the CT geometry at —150°C,
the rest of the N'T specimens (i.e., 10 samples) were tested
in liquid nitrogen. The temperature, measured on the
specimen surface, consistently stabilized around —188°C.
All specimens failed by cleavage at very low strains (the
maximum recorded mean strain was 3.26%). The results
are summarized in Table 3.

WPS experiments on CT-25 geometry

Figures 2 and 3 present the whole set of WPS experiments
that were performed as part of this study, together with the
toughness results already available on the lower shelf.!? It
is important to note that all values of K presented here,
at WPS, loading and fracture levels, are elastic values,
thereafter noted K, calculated according to

p
Kg= Wf(ﬂo/ VV)

where P is the applied load, B is the thickness, W is
the specimen width, #¢ is the crack size and f is a ge-
ometrical factor given by ASTM E1820-01. Three dif-
ferent WPS cycles were conducted: LUCF, LCF (Load-
Cool-Fracture) and LCIKF (Load-Cool-Increasing K-
Fracture). All corresponding toughness results, as well
as two new toughness values of the virgin material at
—150°C, are reported in Table 4.

The LUCEF cycles consisted of loading the specimen to
Kyps =400r 50 MPa\/m at RT, unloading, cooling under
load control to —150 °C and then reloading to fracture.
Three toughness specimens were tested in each case. For
Kps = 40 MPa J/m, all toughness values are in excess of
K yvps, which conforms to the WPS principle. Although the
toughness values still lie within the toughness scatter band
of the virgin material at —150 °C, as shown in Fig. 2, which
is expected for such a small Ky, all three values are higher
than the 63.2% fracture probability toughness K of the
virgin material (equal to 40.6 MPa_/m), which suggests
that there is indeed a small but effective WPS effect. This
is supported by the three LUCF tests with K, = 50
MPa_/m: in this case, all toughness values exceed not only
Ky, but also all the available toughness values for the
virgin material at —150 °C.

The three LCF cycles, which consisted of pre-loading
the specimen at RT to K yyps = 50 MPa\/rn, cooling itdown
to —150 °C under constant applied SIF (i.e., Kqpplicd =
K.ps), and then reloading at —150 °C, again confirm
the WPS effect. All specimens survived the transient and
failed during the reloading stage. As expected, for a same
Kps of 50 MPa_/m, the shift in toughness at —150 °C
following the LCF cycle is on average greater than for the
LUCEF cycle, even if the scatter of the toughness results
means that one of the LUCF toughness values was higher
than two of the values obtained after the LCF cycle.

The LCIKEF tests were conducted as follows. The CT-25
specimen was first loaded to a pre-stress value of 60, 80 or
100 MPa_/m at RT. The specimen was then cooled down
by means of the environmental test chamber. Its temper-
ature, measured by the thermocouples, was continuously
recorded by a computer, which, after calculating the
load to apply so as to describe the specified transient
(—AK/AT) between RT and —150 °C, controlled the
test machine. If the specimen survived the transient,
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Table 4 Experimental data on the CT toughness specimens for the var'tSus WPS cycles. Data related to TiN-induced cleavage are in bold characters, while those related to carbide-induced
cleavage are in italic

Targeted Breaks Normal Normal Peak stress  Normal peak
Cycle Ty Kelwps Ka K el frac before Cleavage initiation sites plastic Ep.cum  Stress distance stress

No. type (O] (MPa \/m) (MPa \/m) (MPa \/m) target strain ep22 (%) (%) o2 (MPa) from crack o 22 peak (MPa)

Distance Distance  Initial Nature of tip (mm)

from side from crack distance from  initiation

(mm) tip (mm)  crack tip (mm) site
DIH Isoth. -145.6 - - 35.7 - 4.7 0.034 0.036 TiN 0.157 0.162 1927 0.009 2294
D4H Isoth. -148.6 - - 41.6 - 9.6 0.078 0.08 TiN 0.074 0.079 1791 0.013 2311
D3B LUCF -144.1 40 - 44.5 - 6.1 0.037 0.041 TiN 0.193 0.375 2007 0.015 2448
D6H LUCF —147.2 40 - 49.5 - 2.5 0.01 0.014 Carbide 5.0 6.4 2332 0.035 2376
D5SH LUCF -147.8 40 - 53.6 - 4.2 0.043 0.048 TiN 0.258 0.394 2122 0.020 2441
G2H LUCF -148.5 50 - 57.5 - 11.1 0.036 - Sub-surf. - - - - -
G4H LUCF -1484 50 - 59 - 3.6 0 0 Micro-duct. — - - 0.020 2360
G1B LUCF -1485 50 - 64.1 - 6.3 0.128 - Sub-surf. - - - - -
G2B LCF —148.6 50 - 59.9 - 43 0.065 - Sub-surf. - - - - -
Gl1H LCF —148.5 50 - 61.2 - 8.5 0.085 0.091 TiN 0.138 0.145 1945 0.020 2357
G4B LCF —148.5 50 - 67.1 - 2.7 0.12 0.127 TiN 0.141 0.148 1947 0.025 2377
D3H LCIKF -140.4 60 70 74.4 N 6.3 0.217 0.226 TiN 0.094 0.100 1768 0.029 2373
DSB  LCIKF —144.9 60 3 77.1 N 6.7 0.028 0.037 Carbide 1.7 1.8 2353 0.014 2461
DIB LCIKF -147.1 60 77 79.4 N 3.8 0.052 - Sub-surf. - - - - -
D2H LCIKF -138.5 60 80 79.9 Y 8.3 0.151 0.161 TiN 0.146 0.153 1892 0.034 2375
D6B LCIKF -134 80 100 98.3 Y 4.9 0.15 0.167 TiN 0.207 0.214 1953 0.052 2291
D2B LCIKF -132.3 80 100 99 Y 5.2 0.318 - Sub-surf. - - - - -
D4B LCIKF -142.3 100 120 126 N 10.9 0.419 0.447 TiN 0.147 0.154 1949 0.086 2403
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the specimen was reloaded as for an isothermal test. Be-
cause the imposed variation of load with temperature was
small, slight variations of the load, due to noise in the
electrical signals and in the response of the hydraulic sys-
tem of the test machine, meant that the machine reloaded
at temperatures between —140.4 and —147.1°C. Nev-
ertheless, it is important to note that, for these speci-
mens, K g, exceeded in all cases the targeted (end of tran-
sient) K at —150°C (equal to Kps + AK), so that it
can be considered that the latter value would nevertheless
have been reached, if these perturbations had not been
present.

Several interesting observations can be made from the
LCIKF test results listed in Table 4:

® All specimens, whether they broke during the transient or
during reloading at —150°C, passed through the experi-
mental toughness scatter band of the virgin material.

The specimens with a K, = 60 MPa J/m and a SIF incre-
ment AK of 10, 13 and 17 MPa_/m survived the transient,
whereas the specimen with a AK of 20 MPa_/m failed.
None of these specimens had a final K. exceeding K,
by more than 20 MPa_/m.

Both specimens with a K, = 80 MPa /m and a AK of
20 MPa, /m failed before meeting the target temperature.
This means that the condition ‘AK = 20 MPa_/m given
Kyps = 80 MPa_ /m’ still corresponds to a high fracture
probability level.

Increasing the K\, to 100 MPa_/m allows going beyond
the AK = 20 MPa /m target, which suggests that the
higher the K, the higher is the enhancement in tough-
ness (although an optimum K,-value may exist beyond
which this enhancement starts decreasing: see discussion
in the section devoted to the toughness predictions).

MICROSTRUCTURAL AND
MICROMECHANICAL INVESTIGATIONS

Fractographic study of the cleavage nucleation sites

Fracture surfaces of all NT and CT specimens have been
examined on a scanning electron microscope (SEM): the
site of cleavage initiation was identified by following tear
ridges and river lines, the nature of the particle responsi-
ble for initiation identified by X-ray microanalysis (when
the size of the particle allowed it), and its distance from
the crack or notch tip measured. Note that all distances
given hereafter, whether physically measured or inferred
through finite element (FE) simulation (see next section),
refer to the deformed configuration at fracture.

Out of the 10 NT specimens of virgin material that
were tested in liquid nitrogen, nine failed at a TiN inclu-
sion, whether bound to another particle (e.g. MnS) or not
(Table 3). The origin of cleavage in one of the specimens

CLEAVAGE FRACTURE OF RPV STEEL 805
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Fig. 4 Initiation site of pre-stressed specimen D3B (subjected to an
LUCEF cycle with Kyps = 40 MPa_/m). Cleavage initiated at the
square shaped TiN particle (about 4 by 4 um wide) circumscribed
by the white dotted box. Note the presence of a dark particle bound
to the TiN particle.

could not be categorically determined: cleavage appar-
ently originated along an entire grain boundary, which
suggests a re-initiation on a new cleavage plane rather
than a fresh start. The true origin of cleavage may there-
fore lie below the surface. The fact that 90% of the spec-
imens failed at a TiN particle clearly demonstrates that
TiN particles, when not prematurely broken (see discus-
sion below), constitute preferential sites for cleavage nu-
cleation in the virgin material.

The same conclusion is reached for cleavage initiation
in the CT geometry, although other competitive mecha-
nisms were observed. Cleavage predominantly initiated at
TiN particles (Fig. 4), alone or bound to other particles,
except in two specimens, where the initiating particle was
a grain boundary carbide, and a third one where cleavage
sta