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IINNTTRROODDUUCCTTIIOONN  

La Corrosion Sous Contrainte (CSC) est un endommagement de proche en proche, résultant 
d’une succession de ruptures fragiles à l’échelle du micron de métaux ductiles sous l’action 
simultanée d’un milieu chimique « agressif » et d’une sollicitation mécanique. La simultanéité 
de cette action permet l’apparition d’un endommagement qui n’existerait pas sans leur 
synergie. La CSC peut conduire à la fissuration fragile et rapide de matériaux ductiles tels que 
les aciers inoxydables austénitiques ou les alliages base nickel (alliages 600). 

Les aciers inoxydables austénitiques de type X2 Cr Ni 18-10 (AISI 304L) sont largement 
utilisés dans les Réacteurs à Eau sous Pression (REP), où le fluide caloporteur, le milieu 
primaire, est composé d’eau, de lithine et d’acide borique. De l’hydrogène est également 
ajouté au milieu pour rendre ce dernier réducteur. Les aciers inoxydables entrent dans la 
fabrication de composants tels que les cannes chauffantes de pressuriseur, les joints canopy, 
des épingles de thermocouples et diverses tuyauteries des circuits primaires et auxiliaires 
(Annexe A). Ces composants peuvent être soumis à des sollicitations d’origines mécanique, 
thermique et chimique, soit de façon continue, soit ponctuellement. Ils peuvent donc faire 
l’objet d’avaries ayant des incidences non négligeables sur la disponibilité des installations. Il 
importe donc de bien comprendre les origines de la CSC. La maîtrise du problème et la 
compréhension du processus d’endommagement revêtent un caractère important en terme de 
maintenance des installations, du point de vue préventif comme curatif.  

Le problème de la CSC dans les aciers inoxydables suscite un certain nombre 
d’interrogations : 

• Quelles sont les conditions nécessaires pour l’amorçage de fissures ?  

• A quelles conditions une fissure amorcée peut-elle se propager ?  

• Comment prévoir la vitesse de fissuration ?  

• Quels sont les mécanismes mis en jeu ?  

Les objectifs de l’étude qui suit découlent directement de ces interrogations. Ils visent à 
fournir un appui technique au dossier opérationnel des aciers inoxydables austénitiques afin 
d’anticiper la dégradation par CSC en centrale REP et de focaliser l’attention de l’Exploitant 
sur les composants potentiellement les plus sensibles. Ces objectifs sont de trois ordres :  

• Observer le phénomène de CSC : pour cela, on cherchera à identifier les conditions 
nécessaires et/ou suffisantes relatives au matériau, à la sollicitation et à 
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l’environnement, conduisant à l’amorçage de la CSC. On déterminera les valeurs seuils 
des paramètres permettant l’apparition du phénomène. On évaluera la cinétique de 
fissuration dans des cas simples et parfaitement définis à partir de grandeurs 
macroscopiques ou microscopiques, c'est-à-dire à l’échelle du mécanisme 
d’endommagement. 

• Comprendre les mécanismes de fissuration et de sensibilité à la CSC. 

• Réagir face au risque de fissuration, en identifiant des risques pertinents et leurs 
conséquences pour les structures, en construisant un diagramme de sensibilité à la  CSC 
intégrant l’ensemble des résultats de laboratoire et permettant d’identifier les 
composants susceptibles d’être endommagés. 

Compte-tenu des multiples interactions des paramètres liés au matériau, à la sollicitation et à 
l’environnement, l’étude est délibérément focalisée sur l’aspect « mécanique » du problème. 
Les effets du milieu sont abordés mais ils n’ont pas donné lieu à une analyse approfondie. La 
trame de l’étude s’articule donc autour de l’écrouissage du matériau. 

La démarche expérimentale se décompose en trois parties : 

• Une caractérisation complète du matériau (structure, modes de déformation…) ; 

• Une approche phénoménologique de la CSC (description de la fissuration et des densités 
de fissures en fonction de différents paramètres…) ; 

• Une étude paramétrique quantitative de la CSC (effets de l’écrouissage, du trajet de 
déformation et de la sollicitation). 

L’analyse des résultats est organisée selon trois points de vue : une approche 
morphologique de la fissuration conduisant à une description de la fissuration, une approche 
empirique de la vitesse de fissuration conduisant à des corrélations entre grandeurs mesurables 
et une approche « mécaniste » qui vise à apporter des éléments de compréhension de la 
physique du phénomène. 

Le document est composé de la façon suivante : après une synthèse bibliographique (Chapitre 
I) rappelant les principaux éléments nécessaires à la compréhension du phénomène, une 
présentation détaillée du matériau apporte les informations requises pour l’interprétation des 
résultats (chapitre II). Puis la démarche expérimentale est exposée afin de comprendre la 
diversité des essais et modes d’écrouissage employés (chapitre III). La démarche de 
dépouillement des essais de CSC est présentée dans le même chapitre. Les résultats des essais 
de CSC sont présentés dans les chapitres suivants, en commençant par les aspects 
phénoménologiques (IV), puis en progressant vers des approches davantage quantitatives (V 
et VI). L’étude paramétrique des effets de l’écrouissage et de la vitesse de déformation est 
décrite par type d’éprouvette et d’écrouissage, ce qui est la façon la plus simple d’aborder les 
effets de chaque paramètre. Dans le chapitre VI, une première partie permet une approche plus 
globale de la base expérimentale en vue de déterminer les seuils à franchir pour amorcer ou 
propager une fissure de CSC. La seconde partie est un calcul « exploratoire » par éléments 
finis de la propagation d’une fissure. Cette approche « locale » vise à évaluer la vitesse de 
propagation, en fonction de grandeurs mécaniques locales (en fond de fissure). Enfin le 
dernier chapitre est une discussion sur les mécanismes mis en jeu dans la CSC en milieu REP 
de l’acier AISI 304L et plus généralement dans les alliages austénitiques. 

L’originalité de ce travail repose sur l’emploi d’essais séquentiels : trajets complexes de 
déformation et/ou variation du taux de chargement en milieu primaire. De nombreuses pistes 
sont explorées. Les plus étayées concernent les effets du trajet de déformation et la vitesse de 
déformation plastique sur la fissuration. 
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CCHHAAPPIITTRREE  II  ::  SSyynntthhèèssee  bbiibblliiooggrraapphhiiqquuee  

Résumé : 

Les mécanismes de CSC dans les aciers inoxydables austénitiques sont 
intimement liés à la plasticité dans MgCl2, en milieu REB et en milieu primaire 
REP. L’étude bibliographique de la CSC de l’acier inoxydable austénitique dans 
ces trois milieux nous donne des pistes intéressantes pour l’étude de la CSC en 
milieu primaire REP du 304L écroui.  

L’étude de la CSC dans MgCl2 que la nature et l’intensité du pré-écrouissage joue 
sur la sensibilité du matériau. Le mécanisme de Magnin, interprétation possible du 
phénomène, démontre l’effet primordial des obstacles forts au mouvement des 
dislocations, notamment en pointe de fissure.  

Les études conduites en milieu REB montrent également l’accroissement de la 
sensibilité à l’IGSCC avec l’écrouissage. En particulier, pour des concentrations 
en oxygène dissous inférieures à 10 ppb, un pré-écrouissage par traction de 40% 
est nécessaire pour l’amorçage de la CSC. Les effets « matériau » (composition 
chimique) semblent moins important que ceux de l’écrouissage. On observe 
également que les essais à vitesse de déplacement imposée favorisent la 
fissuration transgranulaire au détriment de celle intergranulaire. 

En milieu primaire REP (réducteur), l’écrouissage semble être une condition 
nécessaire pour l’amorçage et la propagation des fissures. Aucun amorçage n’a été 
jusqu’à présent observé en moins de 17000 h à l’aide d’essais statiques. Les effets 
« matériau » sont du second ordre. La martensite d’écrouissage n’est pas 
nécessaire pour la fissuration bien qu’elle semble légèrement augmenter la vitesse 
de fissuration. La sensibilisation du matériau réduit sa sensibilité à la CSC. L’effet 
de l’hydrogène ne semble pas primordial entre 340 et 360°C, pour des teneurs 
comprises entre 1 et 45 cc/kg H2O. 
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1. Introduction 
L’objectif de cette synthèse bibliographique est de présenter les principaux facteurs influant 
sur la CSC dans les aciers inoxydables austénitiques et plus particulièrement dans l’acier 
304L. Les modèles de CSC peuvent être classés en 4 familles : � dissolution anodique 
engendrée par la rupture du film passif, � fissuration assistée par l’oxygène (ou oxydation 
interne), � fissuration assistée par l’hydrogène et � interactions corrosion-plasticité. Ces 
modèles ayant déjà été largement décrits et commentés dans de nombreuses thèses (cf. 
références bibliographiques), les principes électrochimiques et mécaniques à la base des 
mécanismes de CSC sont simplement rappelés au début de ce chapitre. Puis divers milieux 
dans lesquels le phénomène de la CSC est étudié sont successivement passés en revue : réactif 
de Scheil pour lequel les effets d’écrouissage sur la CSC sont assez étayés, milieu REB 
(Réacteur à Eau Bouillante), proche de celui de notre étude et qui apporte de précieuses 
informations sur les « effets matériau » et enfin milieu REP. Les milieux chlorurés ne sont pas 
traités malgré leur importance au niveau industriel car les paramètres significatifs dans cet 
environnement sont du second ordre pour notre étude.   

2. Eléments électrochimiques et mécaniques à la base de la 
fissuration par CSC dans les alliages austénitiques 

2.1 Mécanismes électrochimiques 
Bien que les mécanismes de fissuration par CSC ne se résument pas à un enlèvement de 
matière par dissolution, les réactions électrochimiques jouent un rôle essentiel dans le 
phénomène. En effet la dissolution est l’une des étapes élémentaires de la CSC. C’est donc a 
priori un facteur limitant, même si d’autres étapes peuvent l’être éventuellement davantage. 
La corrosion correspond à une perte d’électrons (réaction anodique) et une mise en solution 
des atomes du métal par la réaction suivante [1] : 

M → M n++ n e–        (1) 

Cependant, tous les produits de corrosion ne sont pas des espèces dissoutes. Des produits de 
corrosion solides (oxydes ou composés insolubles) peuvent se former également :  

2 M + n H2O → M2On + 2n H++ 2n e–   (oxyde)   (2) 

M + n X– → MXn + n e–   (composé insoluble)            (3) 

Ces réactions électrochimiques se produisent à l’interface métal/milieu en l’absence d’oxyde. 
Lorsqu’un oxyde est présent, cette interface n’existe plus, sauf si celui-ci est poreux avec une 
porosité ouverte et que le milieu accède au métal. Le métal joue le rôle de conducteur 
électronique et le milieu celui de conducteur ionique. La réaction anodique est couplée à une 
réaction cathodique en surface (capture d’électrons), qui peut être la réduction de l’eau : 

2 H2O + 2 e– → H2 + 2 OH–     (en milieu basique)             (4) 

2 H+ + 2e– → H2              (en milieu acide)       (5) 

 ou la réduction de l’oxygène : 

O2 + 2 H2O + 4 e– → 4 OH–          (en milieu basique)      (6) 

O2 + 4 H+ + 4 e– → 2 H2O            (en milieu acide)         (7) 
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La dissolution anodique est caractérisée par un potentiel de corrosion [2] et un courant de 
dissolution. Le potentiel est dû à la diminution d’enthalpie libre des atomes de métal mis en 
solution (énergie disponible pour la dissolution). Le courant de dissolution est proportionnel 
au nombre d’atomes dissous par unité de temps. A potentiel libre, tous les électrons produits 
par la réaction anodique sont consommés par la réaction cathodique et le courant total est nul. 
Le processus de dissolution est activé thermiquement. 

L’hydrolyse des cations métalliques mis en solution, conduit à l’acidification du milieu et à la 
formation d’un oxyde suivant la réaction (2), bien que tous les oxydes ne se forment pas de 
cette manière, ou à la formation d’un hydroxyde : 

Mn+ + n H2O → M(OH)n + n H+                                                                  (8) 

Il se forme ainsi une couche d’oxy-hydroxyde à la surface du matériau. Lorsque cette couche 
protège le matériau vis-à-vis de la corrosion, le matériau est dit passivable. Dans un certain 
domaine de potentiel, le film est alors stable et le courant de dissolution faible. Dans une 
solution de chlorure de magnésium (MgCl2), ce film mesure quelques dizaines d’Angströms 
d’épaisseur.  

La rupture des films protecteurs joue un rôle prépondérant quel que soit le modèle de CSC 
envisagé, donc indépendamment de la position de cette étape dans le mécanisme global [3]. 
Le film superficiel peut influencer les réactions électrochimiques (dissolution) comme les 
processus de déformation et de rupture. 

L’effet des films passifs est caractérisé par des courbes potentiel-courant. Pour les systèmes 
présentant une faible aptitude à la passivation (acier inoxydable austénitique en milieu 
contenant H2S), le maximum de sensibilité à la fissuration est le domaine de transition entre 
l’activité et la passivité. Mais pour les systèmes présentant une forte passivité (acier 
inoxydable austénitique en milieu neutre), la fissuration se produit lorsque l’intégrité du film 
protecteur est affectée par la présence d’ions agressifs (chlorures). Cependant, cette approche 
ne tient pas compte de l’évolution de la chimie en pointe de fissure. 

L’approche électrochimique de la rupture des films se résume à la compétition entre processus 
passivant et dépassivant. Le paramètre contrôlant la fissuration est le courant de dissolution, 
correspondant au rapport des vitesses des différentes réactions. La nature physique des films 
n’est pas considérée dans ce cas. 

2.2 Contribution de la plasticité pour la CSC 
La stabilité du film passif protecteur peut être compromise par une sollicitation mécanique. 
Ainsi, lorsque le film est mince et fragile, l’émergence de lignes de glissement met le métal à 
nu le long de marches de faible amplitude. Le métal est alors localement attaqué par la 
dissolution. Une forte corrélation a d’ailleurs été mise en évidence à potentiel imposé entre les 
maxima de déformations en fatigue (traction et compression) et la densité de courant anodique 
[4]. La cinétique de dépassivation mécanique dépend de la vitesse et de l’amplitude de la 
déformation plastique, alors que la cinétique de repassivation dépend du couple 
matériau/milieu et du potentiel. La densité de courant mis en jeu dans les réactions 
électrochimiques croît naturellement avec la surface dépassivée. Lorsque la déformation 
plastique se localise, la surface totale dépassivée diminue (le nombre de lignes de glissement 
émergeant diminue), donc le courant global diminue, bien que localement il augmente 
toujours. En conséquence, les mécanismes de déformation plastique sont examinés avec 
attention avant toute interprétation des résultats d’essais de CSC (chapitre II). 
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2.3 Interactions corrosion-plasticité 
Des résultats obtenus en fatigue-corrosion du cuivre dans une solution de NaClO4 [5] 
montrent que la création d’une microstructure dense de dislocations diminue l’enthalpie libre 
et l’énergie libre d’activation de la réaction de dissolution qui se localise dans les bandes de 
glissement. La corrosion influe quant à elle sur les mécanismes de déformation principalement 
en injectant en fond de fissure des lacunes (produites par la dissolution) et de l’hydrogène. 

2.3.1 Effet des lacunes 

La mobilité des dislocations est facilitée par la présence de lacunes. En conséquence, une 
réaction de dissolution peut faciliter la déformation plastique du matériau, en particulier le 
fluage [6]. La dissolution provoque une sursaturation de lacunes en sous-couche à la surface 
du matériau. Ces lacunes diffusent et favorisent la montée des dislocations près de la surface, 
atténuent l’écrouissage et augmentent donc la plasticité. Ce mécanisme a été observé en 
particulier dans un acier inoxydable austénitique [7]. Les lacunes facilitent en outre 
l’amorçage des fissures car elles réduisent le nombre de liaisons atomiques dans les plans où 
elles s’accumulent. 

2.3.2 Effet de l’hydrogène 

En milieu aqueux, la présence d’hydrogène peut rarement être négligée. L’hydrolyse des 
cations ne peut former que des protons solvatés et donc diminuer le pH. L’hydrogène ne 
peut provenir que d’une réaction de réduction (réaction cathodique). C’est la réduction des 
protons, qu’ils soient solvatés ou qu’ils fassent partie d’une molécule d’eau, qui conduit à 
l’hydrogène atomique et/ou moléculaire : 

2 H+ + 2 e– → H2                                                                               (9) 

2 H2O + 2 e– → H2 + 2 OH–                                                                 (10) 

La décharge cathodique de l’hydrogène est mal connue et difficile à étudier, surtout en pointe 
de fissure. A potentiel libre, l’expérience montre que la dissolution localisée produit une 
grande quantité de protons en pointe de fissure. Le confinement du milieu en fond de fissure 
permet d’atteindre des pH très faibles (hydrolyse), conduisant à une forte activité de 
l’hydrogène, qui s’adsorbe aisément sur le métal mis à nu. Une polarisation cathodique 
favorise l’adsorption de l’hydrogène. Une partie de l’hydrogène adsorbé est alors absorbé 
alors que le reste se recombine sous forme d’hydrogène gazeux. Une fragilisation par 
l’hydrogène peut intervenir lorsque la quantité absorbée est importante et que la diffusion est 
facilitée (pressions locales élevées de H2).  

L’hydrogène diffuse dans le métal par sauts successifs sur des sites interstitiels (sites 
octaédriques dans les métaux CFC). Du fait de sa faible taille (faible volume d’activation) et 
sa faible masse (fréquence de saut élevée), la mobilité de l’hydrogène est grande. A la 
température ambiante, sa vitesse de diffusion est 10 fois plus grande que celle des autres 
interstitiels. Mais son coefficient de diffusion est faible dans l’austénite (2.10–12 cm2.s–1 à 
25°C). La structure électronique de l’hydrogène lui confère une faible solubilité. Il a 
également une forte tendance à ségréger sur les défauts microstructuraux tels que dislocations 
ou joints de grains. L’hydrogène se localise préférentiellement dans les zones de forte 
triaxialité des contraintes (en avant de fissures par exemple). En résumé, l’hydrogène affecte 
les mécanismes de fissuration via trois mécanismes, qui prennent plus ou moins d’importance 
selon les conditions (température, milieu…) : 
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• La formation d’une phase fragile (hydrure) : les hydrures précipitent dans les zones de 
forte tension hydrostatique comme en pointe de fissure [8,9]. Leur formation 
s’accompagne d’une augmentation de volume relaxant les contraintes. Les hydrures 
étant généralement plus fragiles que la solution solide, la fissure se propage dans cette 
phase puis s’arrête lorsqu’elle atteint le métal substrat [10] ; 

• La réduction de la cohésion du matériau : l’effet principal de l’hydrogène est de 
modifier les propriétés électroniques du métal, fragilisant les liaisons et diminuant 
ainsi l’énergie de surface du matériau. Certains auteurs [11] ne considèrent que 
l’adsorption de l’hydrogène, alors que d’autres optent pour un effet de l’hydrogène 
absorbé [12,13]. L’effet fragilisant de l’hydrogène nécessite de fortes concentrations 
locales (selon des plans privilégiés) supérieures à quelques pour-cents ; 

• L’augmentation locale de la plasticité : l’hydrogène adsorbé facilite le cisaillement 
local en pointe de fissure et réduit l’émoussement des fissures en localisant le 
glissement [14]. L’hydrogène absorbé augmente la mobilité des dislocations et 
conduit à la formation de régions localisées fortement déformées. Plusieurs 
mécanismes seraient à l’origine de ce phénomène :  diminution de la résistance des 
barrières au déplacement des dislocations, diminution de la contrainte de Pierls-
Nabarro 1 [15], affaiblissement de la résistance des atomes solutés [16], diminution 
des interactions élastiques avec les autres dislocations [17]. La présence d’un film 
passif constitue une barrière contre l’entrée de l’hydrogène dans le matériau. 

Il n’est pas indispensable que la concentration en hydrogène soit grande partout dans le métal, 
mais seulement très localement, pour que son influence soit observée.  

3. CSC des aciers inoxydables austénitiques dans MgCl2 

3.1 Description du milieu 
Le chlorure de magnésium bouillant (MgCl2, 154°C) et concentré à 44%, appelé également 
réactif de Scheil, est largement employé au laboratoire pour l’étude de la CSC des aciers 
inoxydables austénitiques. En effet, cette solution concentrée et agressive permet de réaliser 
des essais de très courte durée (quelques heures), sous de faibles contraintes. La solution est 
employée à la température d’ébullition par simple commodité de maîtrise de la température. 
Les enseignements acquis grâce à ce milieu ne sont évidemment pas directement 
transposables aux conditions d’utilisation des aciers en milieux industriels tels que les milieux 
primaire REP ou REB. L’agressivité de la solution peut être réduite en abaissant la 
température d’ébullition (par exemple à 117°C) et la concentration de la solution 2. La 
solution est alors moins acide. 

3.2 Description de la fissuration 
Les fissures de CSC peuvent être transgranulaires (TGSCC) ou intergranulaires (IGSCC) 
selon la température, la concentration en chlorures ou inhibiteurs anodiques, la polarisation 
cathodique, la présence de molybdène dans l’acier, l’intensité des contraintes ou encore la 
vitesse de déformation plastique. 

                                                      
1 La force de Peierls-Nabarro est la force opposée au mouvement d’une dislocation par la variation d’énergie de cohésion lors 
de son glissement. 
2 La température d’ébullition de MgCl2 dépend de la concentration en chlorure (c) selon la relation suivante : 
Téb. = 7,598.10–6 c4 – 10–5

 c
3 +1,17.10–2 c2 + 6,17.10–2 c +100 (relation établie d’après les données recueillies dans [28]). 
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Aucune trace de dissolution n’est généralement visible sur les faciès transgranulaires aux 
aspects très cristallographiques, une bonne correspondance entre les facettes homologues de 
rupture étant habituellement observée. La propagation de la TGSCC résulte de microclivages 
successifs progressant selon un plan moyen de fissuration, conséquence de la juxtaposition de 
facettes primaires séparées par des rivières. Ces dernières se multiplient souvent à 
l’intersection des joints de grains, ce qui permet de trouver le cheminement d’une fissure de 
grains en grains, sur les faciès de rupture.  

L’analyse fine de la cristallographie de la rupture montre que la propagation se fait 
généralement dans des plans {100} ou {111}, en suivant une direction <110> appartenant à 
l’un de ces plans [18]. De nombreuses stries et traces de glissement perpendiculaires à la 
direction de propagation sont couramment observées. Ces stries correspondent aux sites au 
niveau desquels la fissure a changé de plan de propagation, passant ainsi d’une microfacette à 
une autre. Les stries sont d’autant plus marquées que le facteur critique d’intensité de 
contrainte en fond de fissure (kIC) est élevé [19] mais leur espacement semble plutôt sensible à 
la vitesse de propagation. Malheureusement, il est quasiment impossible de distinguer les 
stries correspondant à l’arrêt momentané de la fissure, des lignes de glissement émergeant en 
fond de fissure.  

3.3 Effet des différents paramètres 
Différents paramètres relatifs au matériau, au milieu (agressif) ou à la sollicitation 
mécanique influent sur la vitesse de fissuration comme sur les faciès de rupture par CSC. Par 
exemple, l’approche fractographique de la CSC révèle que le chemin de fissuration dépend 
fortement du facteur d’intensité de contrainte, du potentiel de corrosion et du niveau de pré-
écrouissage [20]. Du fait de la forte synergie entre paramètres, il est souvent difficile de les 
traiter indépendamment les uns des autres. Les paragraphes qui suivent tentent néanmoins de 
dégager des idées directrices sur les effets des paramètres les plus étudiés. 

3.3.1 Effet du milieu sur la CSC  

Les principaux paramètres « milieu » sont la température, la composition chimique, le pH et le 
potentiel. Globalement, la fissuration est d’autant plus transgranulaire que le milieu est 
agressif (pH bas, potentiel libre ou anodique, température élevée). La fissuration 
intergranulaire est favorisée par une polarisation cathodique [21,30], principalement du fait 
que le mécanisme de propagation est lié à l’hydrogène produit par la polarisation cathodique 
(fragilisation par l’hydrogène). En revanche l’amorçage, davantage régi par la dissolution, 
n’est pas affecté par une polarisation cathodique. De plus, la vitesse de fissuration est plus 
rapide sous polarisation anodique que sous polarisation cathodique [28]. D’autres essais, 
réalisés à 125 et 115°C (vitesse de déplacement imposée sur éprouvettes entaillées), montrent 
que la fissuration est d’autant plus intergranulaire que la température est faible [22,23]. La 
concentration en chlorures influe énormément sur le temps d’amorçage des fissures et sur la 
vitesse de propagation sans qu’il soit aisé, dans un milieu aussi agressif, de définir un seuil 
critique de concentration en dessous duquel il n’y aurait pas de CSC. La vitesse de 
repassivation de l’acier est d’ailleurs corrélée à cette concentration. 

3.3.2 Effet de l’écrouissage et de la sollicitation 

Les premières fissures de CSC apparaissent lorsque l’énergie élastique emmagasinée atteint 
une valeur seuil. En conséquence, la déformation plastique du matériau est indispensable pour 
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l’amorçage et la propagation des fissures [24,27]. De plus, la sensibilité à la CSC n’est pas 
une fonction monotone du pré-écrouissage, mais passe par un maximum.  

D’une façon générale, l’écrouissage réduit le temps d’amorçage sous charge imposée (si σ > 
Rp0,2), quelle que soit la température [25]. La morphologie de la fissuration dépend quant à 
elle étroitement du mode de pré-écrouissage [26]. Dans le cas d’un pré-écrouissage par 
laminage (20 et 30%), les fissures sont peu nombreuses mais très longues, avec une double 
bifurcation. Le laminage de 20% est plus néfaste que celui de 30%. Dans le cas d’un étirage 
de 30% elles sont courtes, nombreuses et réparties de façon homogène en surface. Aucune 
explication n’étant avancée par l’auteur, nous nous efforcerons d’interpréter ce phénomène 
dans notre analyse (chapitre VII). 

L’effet d’une pré-déformation par fatigue oligocyclique  sur l’amorçage de la TGSCC à 
vitesse de déformation imposée a été évalué dans le cas du 316L dans une solution à 117°C 
[18,27]. La pré-déformation par fatigue avant saturation des structures de dislocations (∆εp/2 
= 10–3, ε� = 10–3 s–1, 10 cycles) favorise le glissement simple et la localisation de la 
déformation plastique au sein de bandes de glissement intense. Cette pré-déformation est donc 
néfaste pour la résistance à la TGSCC (Figure 1). En effet, les fissures s’amorcent comme sur 
un matériau non pré-déformé, mais la propagation est plus rapide. La pré-déformation à 
saturation (∆εp/2 = 10–3, ε� = 10–3 s–1, 50 cycles) a pour conséquence la mise en cellules des 
dislocations. Cette structure est stable (basse énergie) car des mécanismes d’annihilation 
compensent la création des dislocations à l’intérieur des cellules. La pré-déformation à 
saturation a un effet bénéfique sur la résistance à la TGSCC (Figure 1). Les fissures 
s’amorcent plus tard et se propagent moins vite que dans un matériau non pré-déformé (essais 
à vitesse de déplacement imposée).  

 
Figure 1 – Effet d'un pré-écrouissage par fatigue à saturation sur la CSC dans MgCl2 à 154°C d’un 316L 

monocristallin (potentiel libre, 7.10-6 s-1) [18]. 

Le retard à l’amorçage consécutif à un pré-cyclage à saturation des structures de dislocations 
est très intéressant car il exacerbe un effet intrinsèque de l’écrouissage [27]. Dans un premier 
temps, la fatigue favorise le glissement simple, recouvrant la surface d’émergence de bandes 
de glissement intense parallèles, sites privilégiés pour la dissolution anodique. A saturation, le 
glissement est multiple, les émergences sont beaucoup plus nombreuses mais de plus faibles 
amplitudes. La répartition de la surface dépassivée est donc plus homogène, rendant la 
dissolution et donc l’amorçage plus difficiles. L’état de surface défavorise donc la localisation 
de la dissolution anodique. 

La réduction de la vitesse de propagation dans le matériau pré-écroui par fatigue à saturation 
a quant à elle pour origine la basse énergie des structures de dislocations, qui offrent un 



Chapitre I : Synthèse bibliographique 
 

Page  14 
 

obstacle plus faible pour les empilements de dislocations en pointe de fissure que des 
structures planaires. Il faut donc attendre plus longtemps pour obtenir un empilement 
suffisamment fort pour atteindre le kIC et réaliser l’étape de propagation élémentaire. 

La détermination de la contrainte totale nécessaire pour l’amorçage de la CSC exige la prise 
en compte de la contrainte appliquée, mais aussi des contraintes résiduelles induites par un 
éventuel pré-écrouissage massique ou superficiel. Ainsi, le seuil de contrainte à appliquer pour 
la fissuration du 316L est voisin de 80–100 MPa (MgCl2 44%, 154°C) [28]. Ce seuil semble 
indépendant du niveau de pré-traction dans un acier « stable » tel que le 316L mais il 
augmenterait avec la quantité de martensite formée dans un acier métastable pré-écroui (en 
traction) tel que le 304L. L’indépendance du seuil au pré-écrouissage n’est effective que tant 
que ce dernier ne génère pas de contraintes résiduelles. Les contraintes de compression 
induites par la martensite d’écrouissage dans la matrice austénitique qui l’entoure pourraient 
expliquer qu’une contrainte appliquée plus importante soit nécessaire pour l’amorçage de la 
CSC sous charge imposée. On remarquera que l’effet de la mise en compression de l’austénite 
ne peut pas être apprécié lors d’essais de CSC à vitesse de déplacement imposée. En effet, lors 
d’un essai de CSC en traction lente, le matériau est immédiatement plastifié, faisant repasser 
l’austénite en traction. Toutefois, dans le cas d’essais sous charge constante, le seuil de 
contrainte pour la CSC est très bas et coïncide avec la limite de micro-plasticité (limite de 
non-fluage). La déformation plastique préalable n’aurait aucune influence significative sur la 
sensibilité à l’amorçage dans le 316L, d’après Braham [28]. Là encore la proposition est vraie 
tant que la déformation ne génère pas de contraintes résiduelles. 

Les contraintes résiduelles superficielles de tension diminuent la résistance à la corrosion. 
Lorsqu’elles sont suffisamment élevées, elles peuvent provoquer une fissuration rapide de la 
surface du métal, même en absence de sollicitation extérieure. Les contraintes résiduelles de 
compression, en revanche augmentent la résistance à la corrosion tant que le matériau reste 
dans le domaine élastique. Une forte corrélation peut également être établie entre la 
profondeur des fissures et la profondeur affectée par les contraintes résiduelles de traction 
[29]. 

Dans le cas de la corrosion sous contraintes résiduelles, seuls des phénomènes 
électrochimiques peuvent entraîner une modification de l’équilibre des dislocations en sous-
couche du matériau. L’adsorption d’ions spécifiques (chlorures) pourrait entraîner une 
diminution de l’énergie superficielle et se traduire par une modification des forces images 3 
s’exerçant sur les dislocations. Le déséquilibre de la microstructure pourrait donc provoquer la 
montée des dislocations les plus mobiles vers la surface et ainsi amorcer la CSC. Cependant, 
l’énergie mise en jeu par l’adsorption d’ions est peu élevée. Elle ne peut donc engendrer une 
déformation plastique importante, ni être à l’origine de la multiplication des dislocations. Le 
matériau doit donc posséder une quantité de dislocations mobiles suffisante pour alimenter le 
mécanisme de CSC. L’écrouissage initial trouve ici toute son importance.  

L’effet de la vitesse de déformation sur la morphologie de la fissuration (TGSCC, IGSCC) a 
été mis en évidence pour l’acier 316L [30]. Dans ce cas, la fissuration est d’autant plus 
intergranulaire que la vitesse de déformation est élevée. Toutefois, l’effet de la vitesse de 
déformation est indissociable de celui de l’agressivité du milieu. Un modèle a été proposé 
[23], basé sur l’existence de mécanismes limitants pour la CSC pouvant être la dissolution, ou 
la vitesse de déformation, c'est-à-dire la vitesse d’émergence des lignes de glissement. D’après 
ce modèle, le faciès de rupture est transgranulaire, lorsque la vitesse de déformation est le 
facteur limitant de la fissuration.  
                                                      
3 Les forces images sont les forces exercées sur les dislocations par les surfaces et interfaces. 
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3.4 Mécanismes identifiés  
Dans le 304 et le 304L, les fissures s’amorcent sur des piqûres résultant de l’attaque des 
lignes de glissement. L’orientation de la fissuration dépend du nombre d’empilements de 
dislocations sur les plans primaires et secondaires {111} de glissement. Si le nombre 
d’empilements est équivalent sur les deux plans, le modèle de Robertson prévoit une rupture 
suivant les plans {110} ou {100}. Si les empilements sont présents dans seulement un plan, 
alors, en accord avec la théorie de Stroh, la rupture se fait à 70° du plan {111}, qui peut être 
un autre plan {111}. La diffusion de l’hydrogène en front de fissure réduit l’énergie de défaut 
d’empilement dans cette région et permet la formation de barrières de Lomer-Cottrell 4. Le 
clivage suivant les plans {001} est produit par la germination de microfissures en tête 
d’empilements de dislocations associés à ces barrières.  

Le modèle de quasi-clivage induit par adoucissement localisé (« Corrosion Enhanced 
Plasticity Model ») a été développé par Magnin pour expliquer la fissuration transgranulaire 
des aciers inoxydables austénitiques dans le réactif de Scheil [31,32]. Le scénario de 
fissuration peut être résumé par la répétition de l’enchaînement suivant : 

1.  L’émergence en surface de plans de glissement {111} rompt le film passif et conduit à 
la dissolution anodique localisée sur ces plans. Les ions Cl– favorisent la dissolution en 
retardant la repassivation. 

2.  La diffusion des lacunes produites par la dissolution, couplée à l’absorption 
d’hydrogène sur les plans de glissement, conduit à une augmentation de la plasticité 
sur ces plans et à une diminution de la contrainte critique de cisaillement sur ces plans. 
La dissolution permet donc une augmentation locale de la plasticité, en facilitant le 
mouvement des dislocations en fond de fissure au détriment de celles ayant pour effet 
d’émousser la fissure. 

3.  Les dislocations mobiles produites en fond de fissure interagissent avec les obstacles 
présents en avant de la fissure (barrières de Lomer, forêt de dislocations…) et 
s’empilent sur ces obstacles. 

4.  Si l’obstacle est suffisamment fort, la valeur locale du facteur d’intensité de contrainte 
kIC peut être atteinte, formant alors un embryon de fissure sur l’obstacle par le 
mécanisme de Stroh [33]. 

5.  L’énergie de décohésion des plans {111} étant réduite par la présence d’hydrogène et 
de lacunes, une rupture s’opère sur un plan {111} alors que des dislocations sont 
émises sur le plan symétrique pour écranter la nouvelle pointe de fissure. 

Le modèle repose donc sur la présence d’une zone adoucie en pointe de fissure séparée du 
reste du matériau par une zone durcie par les dislocations émises en pointe de fissure. La 
position de la frontière entre zone adoucie et zone durcie est directement liée à la zone de 
diffusion de l’hydrogène et des lacunes. Ceci justifie la présence de fronts rectilignes de 
fissuration alors que les obstacles sur le front (barrières de Lomer par exemple) sont quasi 
ponctuels. Le modèle rend bien compte des changements réguliers de plans de fissuration et 
du caractère discontinu de la fissuration sous un chargement monotone. La discontinuité de 
l’ordre du micron correspond à la distance entre amas de dislocations. La rupture 
macroscopiquement fragile s’explique par la limitation de l’activité des dislocations ayant 
tendance à émousser la fissure au profit de celles émises en pointe de fissure. Pour que la 

                                                      
4 Une barrière de Lomer Cottrell est une dislocation sessile formée par l’interaction de deux dislocations glissiles de 
Shockley. 
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fissuration se produise, il faut que le kIC soit atteint, donc que les obstacles soient 
suffisamment forts. Cette hypothèse est réaliste pour les aciers inoxydables austénitiques car 
l’énergie de défaut d’empilement est faible et donc le glissement dévié restreint. De plus la 
présence d’hydrogène et de lacunes peut abaisser la valeur du kIC. Ce modèle sera donc très 
utile pour interpréter ultérieurement les effets de l’écrouissage sur la CSC dans le cadre de 
notre étude. 

4. CSC des aciers inoxydables austénitiques en milieu REB 

4.1 Généralités 
Dans les Réacteurs à Eau Bouillante (REB), la CSC des aciers inoxydables est classiquement 
connue pour se produire en présence simultanée d'une teneur critique en oxygène dissous (une 
centaine de ppb) ou de polluants tels que les ions chlorures et une sensibilisation du 
matériau, c'est-à-dire une déchromisation des joints de grains suite à un traitement thermique.  

Le milieu REB est habituellement simulé au laboratoire par de l’eau pure à 288°C, sous une 
pression de 9 MPa et pour un potentiel de +200 mVENH 

5. 0,5 à 200 ppb d’O2 (en masse) sont 
également ajoutés. Le milieu peut également comporter des composés chimiques « polluants » 
et nocifs pour la tenue à la CSC tels que chlorures et sulfates (oxydants). L’hydrogène est 
parfois intégré pour simuler les conditions des REB hydrogénée (bas potentiel). 

Les études en milieu REB concernent fréquemment les zones affectées thermiquement de 
soudures (AISI 308), donc des aciers inoxydables traités thermiquement à des températures 
comprises entre 450 et 550°C. La sensibilisation figure de ce fait parmi les paramètres les plus 
abondamment étudiés au laboratoire, bien que de nombreux cas d’amorçage [34] soient 
recensés dans des matériaux non sensibilisés. Dans ce cas, écrouissage, état de surface et 
ségrégation en éléments d’impuretés aux joints de grains (soufre, phosphore) revêtent une 
importance particulière.  

4.2 Effet des différents paramètres 
Les essais de laboratoire [35] sur l’acier 304L, montrent que la fissuration intergranulaire est 
principalement fonction de la composition chimique, du potentiel de corrosion et de 
l’écrouissage du matériau.  

4.2.1 Effet du milieu 

La fissuration dépend fortement du potentiel de corrosion ou de la teneur en oxygène 
dissous [36]. Ainsi, les fortes vitesses de propagation (5.10–8 mm.s–1) sont observées 
(éprouvettes CT, acier 304) pour une teneur en oxygène de 2000 ppb (>200 mVENH) et les 
faibles vitesses (10–8 mm.s−1) pour une teneur de 200 ppb (160 mVENH) [37]. Dans le cas des 
solutions diluées, l’oxygène est un puissant accélérateur de la CSC.  

La concentration en oxygène a un effet à la fois sur la fraction d’IGSCC et sur la déformation 
de traction nécessaire pour l’amorçage (AISI 304 sensibilisé [38]). Ainsi, la propagation de 
l’IGSCC peut fortement augmenter pour une teneur en oxygène supérieure à 200 ppb (Figure 
4). La déformation nécessaire pour l’amorçage des fissures est une fonction décroissante de la 
teneur en oxygène (Figure 5). En dessous de 100 ppb, elle est comprise entre 30 et 40%. Au 
dessus de 200 ppb, elle est comprise entre 10 et 20%. Les informations relatives aux faibles 
teneurs en oxygène peuvent être intéressantes pour l’étude de la CSC en milieu REP. On 

                                                      
5 ENH : Electrode Normale à Hydrogène. 
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retiendra entre autre que l’IGSCC n’est observée pour 1 ppb d’O2 que pour un écrouissage de 
40%. De plus ce seuil d’écrouissage est nécessaire tant que la teneur en O2 est inférieure à 10 
ppb. 

  
Figure 2 – Effet du potentiel de corrosion sur la 

sensibilité à la CSC en milieu REB (288°C, 
faibles concentrations en chlorures et sulfates) 

de l’acier 304 sensibilisé [37]. 

Figure 3 – Variation du potentiel en milieu REB en fonction 
de la teneur en O2 et de la température [36]. 

  
Figure 4 – Effet de l'oxygène dissous sur la fraction 

d'IGSCC en milieu REB de l’acier 304 sensibilisé [38]. 
Figure 5 – Effet de l'oxygène dissous sur la déformation 

d'amorçage en milieu REB de l’acier 304 sensibilisé 
[38]. 

4.2.2 Effets de l’écrouissage et de la sollicitation 

L’effet de l’écrouissage est souvent couplé à celui de la martensite, de la sensibilisation, etc. 
L’accroissement de sensibilité à l’IGSCC avec l’écrouissage est commun aux aciers 
sensibilisés ou non, mais il est plus important pour les aciers sensibilisés. La similitude de 
vitesse de fissuration entre les aciers 304L, 316L et 348, au cours d’essais de type Mécanique 
de la Rupture, pour une même limite d’élasticité (750 MPa), montre que l’effet de 
l’écrouissage est prédominant dans le mécanisme de fissuration (Figure 8), comparé à l’effet 
matériau (teneur en atomes de carbone interstitiels, martensite).  

Globalement, une augmentation de la vitesse de propagation de l’IGSCC accompagne tout 
accroissement de la limite d’élasticité [39]. L’effet de l’écrouissage est donc largement 
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étudié, sous les sollicitations les plus diverses. A vitesse d’allongement imposée le pré-
écrouissage favorise la TGSCC au détriment de l’IGSCC (304) [40]. A déplacement imposé 
un pré-écrouissage de 5% est requis pour amorcer des fissures de CSC en 500 h dans des 
éprouvettes de type CBB (Crevice Bent Beam) [41]. La profondeur des fissures et leur vitesse 
de propagation croissent avec le niveau de pré-écrouissage (Figure 6). Le temps à rupture sous 
charge imposée est retardé lorsque le matériau est pré-déformé en traction uniaxiale (20%) à 
chaud comme à froid [42]. Ceci serait dû au fait que la couche d’oxyde superficiel, formé 
après écrouissage, reste plus longtemps dans le domaine élastique lorsque le matériau est pré-
écroui. La rugosité consécutive au pré-écrouissage par traction est sans influence significative 
sur l’amorçage de l’IGSCC. La présence de martensite n’augmente que légèrement la vitesse 
de fissuration. Néanmoins, l’élimination de la martensite d’écrouissage par chauffage (au 
dessus de 500°C) entraînerait d’après Kuniya [41] la disparition de l’amorçage des fissures de 
CSC (Figure 7) sous charge imposée, ce qui est probablement lié à la mise en compression de 
l’austénite par la transformation martensitique.  

  
Figure 6 – Fissuration du 304 par CSC en milieu REB 

dans des éprouvettes CBB en fonction du pré-
écrouissage [42]. 

Figure 7 – Fissuration du 304 par CSC en milieu REB en 
fonction de la température de traitement thermique [42]. 
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Figure 8 – Vitesse de fissuration en fonction de la 

limite d'élasticité (REB, 288°C) [39]. 
Figure 9 – Vitesse de propagation en fonction du facteur 

d'intensité de contrainte (REB, 288°C) [39]. 

Les données sont encore insuffisantes pour corréler le facteur d’intensité de contrainte à la 
vitesse de propagation des fissures (Figure 9) [39]. Pour un KI compris entre 30 et 35 
MPa m , la vitesse de propagation est comprise entre 0,6 et 9 µm.h–1. En outre, la nature 
quantitative des résultats est assez discutable car d’une part les durées d’essais sont très 
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courtes (donc les fissures sont généralement courtes) et d’autre part les valeurs de KI ne sont 
pas fiables lorsque la fissuration est localisée ou lorsque les fronts de fissures sont fortement 
déséquilibrés. Enfin, ces essais sont réalisés avec déchargements périodiques ce qui peut 
accroître de façon significative la vitesse de fissuration des matériaux les moins sensibles. 

4.3 Mécanismes mis en jeu 
Le mécanisme de Ford de dissolution localisée par la rupture du film passif superficiel décrit 
quantitativement la fissuration par CSC en milieu REB de l’acier inoxydable austénitique 
[43]. Il est basé sur un concept d’enlèvement de matière par dissolution anodique. La 
propagation périodique de la fissure résulte de la succession de trois étapes : 

1. Rupture du film passif ; 

2. Dissolution du métal mis à nu ; 

3. Repassivation. 

La vitesse de fissuration dépend donc de la fréquence de rupture du film, gouvernée par la 
vitesse de déformation plastique, de la cinétique de dissolution et de celle de repassivation. Le 
mécanisme de CSC n’est possible que si les vitesses de dépassivation (mécanique) et de 
repassivation sont du même ordre de grandeur. En effet, si la repassivation est trop rapide, la 
propagation est négligeable. Si la repassivation est trop lente, la corrosion généralisée 
émousse la fissure et finit par arrêter sa progression. 

La quantification des incréments de fissure est décrite par la loi de Faraday, en corrélant la 
vitesse moyenne de propagation fV  à la quantité de courant Qf consommée entre deux 

ruptures du film passif : 
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Par définition, la quantité de courant consommée Qf est fonction de la densité de courant i : 
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La loi de repassivation généralement mesurée sur les transitoires de courant obtenus lors 
d’essais de dépassivation est de la forme : 

i = i0.t–n                                                                                              (13) 

On obtient donc :  
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En supposant que : 



Chapitre I : Synthèse bibliographique 
 

Page  20 
 

f

CT

ft ε
ε�=1

                                                             (15) 

avec 
�
�
�

=
=

passif filmdu  rupture àn déformatio  

fissure de fonden n déformatio de  vitesse

f

CT

ε
ε�

 

On obtient une relation entre la vitesse de fissuration et la vitesse de déformation en fond de 
fissure : 

n
CTf AV ε�.=                                                            (16) 

La prévision quantitative de la vitesse moyenne de fissuration requiert donc la maîtrise de 
l’environnement du fond de fissure, en particulier en terme de paramètres mécaniques. 

5. CSC des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire 
des REP 
Gordon et Speidel [44] ont prédit l’absence de fissuration pour les concentrations en oxygène 
et ions chlorures rencontrées dans le milieu primaire (réducteur) des Réacteurs à Eau sous 
Pression (REP), que l’acier inoxydable austénitique ait subi ou non un traitement thermique 
de sensibilisation. Néanmoins, quelques résultats démontrent que les aciers inoxydables 
austénitiques sont sensibles au phénomène dans le milieu typique des REP, de 280 à 360°C, 
lorsqu’ils sont écrouis [45,46].  

Les compositions chimiques, caractéristiques mécaniques et différents traitements des 
matériaux étudiés relatifs à cette partie sont décrits en annexe (Annexe B). 

5.1 Milieu primaire des centrales REP 
La chimie du milieu primaire s’efforce de satisfaire le compromis suivant : 

• Minimiser le potentiel pour limiter la dégradation des matériaux par corrosion, 
CSC, fatigue-corrosion etc. ; 

• Optimiser les performances du fluide caloporteur ; 

• Réduire au maximum les doses de radiation dans le système de refroidissement du 
réacteur. 

La solution primaire nominale des REP est composée d’eau pure, d’acide borique et de 
lithine. Elle est basique (7,1 < pH < 7,4) mais proche de la neutralité (pH = 5,6) et possède de 
très faibles teneurs en oxygène dissous et en ions chlorures, respectivement inférieures à 10 et 
50 ppb. Les teneurs en ions fluorures et sulfates restent inférieures à 50 ppb. De l’hydrogène 
est introduit pour que le milieu soit réducteur et éviter ainsi la radiolyse de l’eau. Le maintien 
d’un pH « élevé » permet également de limiter la corrosion généralisée et la contamination. Le 
bore sert de modérateur en absorbant une partie des neutrons produits par les réactions 
nucléaires. Cependant, la concentration en acide borique décroît au cours d’un cycle. Le 
lithium est intégré pour rendre le pH faiblement basique à la température normale de 
fonctionnement du REP. Ceci évite entre autres la production d’isotopes du cobalt. 

Les essais de laboratoire sont typiquement réalisés avec de l’eau additionnée de lithine (2 à 
2,2 ppm de Li) et d’acide borique (généralement de 500 à 1000 ppm de B). Les solutions sont 
désaérées avant essai afin de les débarrasser de l’oxygène dissous. La teneur en hydrogène est 
généralement contrôlée en cours d’essai par une sonde Ag-Pd afin que la concentration soit 
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maintenue à 30 cc/kg H2O. Les essais sont habituellement réalisés entre 320 et 360°C à la 
pression d’ébullition (ou légèrement supérieure).  

5.2 Description générale de la fissuration 
La fissuration peut être intergranulaire, transgranulaire ou mixte selon la sollicitation, 
l’écrouissage et le milieu environnant. 

La fissuration transgranulaire est de type pseudo clivage. La surface de rupture est composée 
de facettes primaires, séparées de ligaments dentelés de hauteurs variables. Ces ligaments de 
coalescence permettent la jonction des plans moyens de fissuration de hauteurs différentes. Ils 
témoignent localement de la désorientation entre plans moyens de fissuration et plans des 
facettes primaires. Les ramifications mises en évidence par les ligaments, sont généralement 
perpendiculaires à la direction locale de propagation.  

Des traces de glissement correspondant à l’émergence en surface des plans de déformation 
plastique activés, sont largement observées sur les faciès de rupture. La distance entre les 
lignes de glissement est voisine du micron. Les traces de glissement ne sont pas 
nécessairement perpendiculaires à la direction locale de propagation. Les relations angulaires 
entre plans de glissement, traces de glissement et ligaments peuvent éventuellement permettre 
l’identification cristallographique des facettes primaires. Les stries perpendiculaires à la 
direction locale de propagation révèlent la succession d’arrêts et de phases de propagation du 
front de fissure. Les arrêts périodiques peuvent donner lieu à un émoussement (mécanique) du 
fond de fissure. 

Les traces de front de fissure se présentent sous la forme de lignes hémicirculaires émanant 
d’un point d’amorçage de la fissure. Elles sont en tout point perpendiculaires à la direction 
locale de propagation. Ces lignes ont une largeur d’environ 0,5 µm et leurs distances 
augmentent avec la profondeur de la fissure. Ces marques seraient liées à une diminution de la 
couche d’oxyde sur le faciès. Si l’on considère que ces marques correspondent à un arrêt ou à 
un ralentissement de la propagation, l’absence d’oxyde pourrait s’expliquer par la 
modification locale des conditions électrochimiques. 

5.3 Effet du milieu 

5.3.1 Effet de la température 

Des essais de traction lente sur éprouvettes coudées par emboutissage ont été réalisés (acier 
316 hypertrempé) à 310, 320, 330, 340 et 360°C pour une concentration en acide borique de 
500 ppm [45]. Ils montrent que la sensibilité à l’IGSCC croît exponentiellement avec la 
température. L’énergie d’activation de la réaction est évaluée à 21,6 kcal/mol, valeur proche 
de celle obtenue par Andresen (15,3 kcal /mol) en eau pure hydrogénée. L’auteur en déduit 
que la réaction limitante de la propagation intergranulaire est indépendante de la teneur en 
bore et lithium. Cependant, le pH évoluant avec la température, il est délicat de comparer des 
résultats à 320°C avec ceux à 360°C. La réactivité du milieu est différente et les mécanismes 
peuvent donc être différents. Par exemple, pour 2,2 ppm de lithium, 1000 ppm de bore et 15 
cc de H2/kg H2O, le pH passe de 7,3 à 8 entre 320 et 360°C (pH calculé à l’aide du code 
Multeq). De plus, les mécanismes de plasticité peuvent évoluer de façon importante avec la 
température dans l’acier inoxydable.  
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Les résultats de l’INSS et de MHI [47] convergent pour montrer la diminution de la fraction 
d’IGSCC lorsque la température décroît (Figure 11,Tableau 1). Cette fraction devient 
inférieure à 1% pour des températures inférieures à 290°C (0,0018 K–1). 

 

 
 

Figure 10 – Effet de la température sur la vitesse 
moyenne de fissuration par IGSCC, acier 316 [45]. 

Essais de traction lente. 

Figure 11 – Effet de la température sur la fraction 
d'IGSCC, acier 316 [47]. Essais de traction lente. 

 

 Tableau 1 - Résultats des essais de propagation de MHI sur l’acier 316. 
Température 

(°C) Dureté Vickers Chargement Vitesse de propagation 
(µm/h) 

340 310 0,108 
290 310 

K = 30 MPa m  
R = 0,7 0,036 

5.3.2 Effet de l’hydrogène 

L’effet de l’hydrogène est assez ambigu voir controversé. Il est de plus d’autant moins aisé à 
interpréter que la température décroît. 

Des mesures de concentration en hydrogène dans des éprouvettes en fin d’essais (à vitesse de 
déplacement imposée) ont montré que la concentration est maximale au niveau de la zone de 
rupture (de 20 à 40 ppm), là où la déformation est également maximale et où apparaissent les 
fissures [50,51]. L’hydrogène pourrait donc être impliqué dans les mécanismes de CSC dans 
l’eau à haute température. Le taux d’hydrogène mesuré dans différentes éprouvettes de 
traction lente, est d’autant plus élevé que la pression partielle d’hydrogène est élevée (350°C). 
Une pression partielle de H2 induit une accélération de la vitesse de fissuration au potentiel de 
corrosion. La quantité d’hydrogène présente dans le métal est d’autant plus grande que le 
potentiel est bas (–300 mV). Elle est nulle pour un potentiel de +300 mV.  

Au contraire, d’autres essais à vitesse de déplacement imposée [45] réalisés entre 320 et 
360°C pour une concentration en acide borique de 500 ppm, montrent que pour des 
températures de 340 et 360°C, la variation de la teneur en hydrogène de 1 à 45 cc/kg H2O n’a 
pas d’incidence sur la vitesse de fissuration par IGSCC. Pour des températures de 320 et 
330°C, en revanche, la vitesse de fissuration croît avec la teneur en hydrogène dans le 
domaine allant de 15 à 45 cc/kg H2O. Enfin, à 330°C, la vitesse de fissuration devient 
importante alors que la teneur en hydrogène n’est que de 1 cc/kg H2O. L’effet de la 
concentration en hydrogène sur la vitesse moyenne de propagation par IGSCC, dans la gamme 
1 cc à 45 cc/kg H2O, est donc pratiquement imperceptible à 340°C, puis prend de l’importance 
avec la chute de la température. 
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Figure 12 – Taux d’hydrogène contenu dans différentes 
sections d’éprouvettes après essais de traction lente 

[51]. 

Figure 13 – Effet de la teneur en hydrogène sur la 
vitesse de propagation par IGSCC [45]. 

5.3.3 Effet de la concentration en acide borique 

D’une façon générale, la fissuration est d’autant plus intergranulaire que la concentration en 
acide borique est faible et donc que le pH est élevé. A titre indicatif, pour 2,2 ppm de lithium 
à 300°C, le pH passe de 7,2 pour 650 ppm de bore à 6,9 pour 1150 ppm. 

Plus précisément, pour une concentration de 100 g.l–1, les deux modes de fissuration 
(intergranulaire et transgranulaire) sont observés. Pour une concentration de 270 g.l–1, seul le 
mode transgranulaire est observé. Lorsque l’amorçage est intergranulaire, la propagation reste 
intergranulaire sur l’épaisseur d’un grain avant de devenir transgranulaire. La modification de 
la morphologie de la fissuration pourrait être liée à une modification de l’agressivité du 
milieu. En effet, dans le cas des solutions de MgCl2, la diminution du pH s’accompagne de la 
transition inter-transgranulaire. Un code tel que Multeq ne prédit pas de différence de pH 
importante entre 100 g.l–1 et 270 g.l–1 à 320°C. Cependant, le paramètre important est le pH en 
fond de fissure, qui peut être relativement différent de celui du milieu.  

 
Figure 14 – Effet de l’acide borique sur la vitesse de propagation 

par IGSCC à 320°C dans un acier AISI 316 [45]. 
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D’autres essais (traction lente, éprouvettes coudées par emboutissage, 316L) ont été réalisés à 
320°C pour des concentrations en acide borique de 500 ppm et de 2300 ppm [45]. Ces 
concentrations correspondent respectivement à celles d’un milieu de cycle et d’un début de 
cycle de REP. Pour 1 cc H2/kg H2O, aucun effet de la concentration en acide borique n’est 
constaté. En revanche, de 15 à 45 cc H2/kg H2O, la vitesse moyenne de fissuration est réduite 
lorsque la teneur en acide borique est élevée (Figure 14). D’après Arioka [45], l’effet constaté 
est peut être davantage lié à la variation de pH qu’à celui de la concentration en acide borique. 

5.4 Effet de la microstructure 

5.4.1 Effet du molybdène  

Si l’on considère deux aciers de nuances AISI 304 et 316 dans le même état métallurgique 
(même traitement thermique), aucune différence de vitesse de propagation de la CSC n’est 
observable lors d’essais à vitesse de déplacement imposée (4.10–7 s–1, 350°C, éprouvettes 
coudées par emboutissage). Les vitesses sont comprises entre 0,4.10–6 et 4,8.10–6 mm.s–1. A 
plus faible vitesse de déformation (10–9 s–1), d’autres résultats [47] montrent que l’acier 304 
est moins sensible à l’IGSCC que le 316 (éprouvettes plates entaillées, non pré-écrouies, non 
sensibilisées).  

5.4.2 Effet de la sensibilisation 

Les aciers sensibilisés de nuances AISI 304 et 316 offrent une meilleure résistance à la 
propagation de la CSC qu’aux états de réception et hypertrempé (Tableau 2) [47,48]. Les 
éprouvettes sensibilisées rompent par CSC transgranulaire. Sur des courbes de polarisation, 
l’effet de la sensibilisation se traduit par une réduction de la densité de courant dans le cas du 
304 [49], ce qui pourrait s’expliquer par la réduction de la teneur en carbone en solution 
solide. On peut également supposer un effet adoucissant aux joints de grains provoqué par 
l’appauvrissement en chrome et en carbone, favorisant alors plutôt la TGSCC. Smialowska 
explique quant à elle cet effet par la forte dissolution initiale du métal autour des carbures. 
Ceci entraînerait une accumulation de produits de corrosion (magnétite) protégeant alors 
d’une certaine façon le métal de la solution. 

 Tableau 2 – Essais à vitesse de déplacement imposée (5.10–7 s–1) sur éprouvettes coudées par emboutissage [48]. 
Milieu Résultats 

Acier E 
(mV) 

Durée  
(h) 

σσσσ max 
(MPa) 

ε�      
(s-1) 

T 
(°C) 

B 
(ppm) 

Li  
(ppm) 

H2  
(MPa) 

a�  
(mm.s–1) 

TGSCC 
(%)  

304 S 0 70 137 3,6 10–6 70 

304 H 0 56 99 4,8 10–6 75 
316 S 0 128 213 1,7 10–6 60 

316 H 0 93 209 

5.10–7 350 108 7 0,1 

2,6 10–6 65 
 S = Sensibilisé, H = Hypertrempé. 

5.4.3 Effet de la taille des grains 

La vitesse de propagation par CSC d’un acier sensibilisé croît lorsque sa taille de grain 
diminue (Tableau 3). Aucune hypothèse n’est avancée par les auteurs de ces observations [48] 
pour expliquer l’effet de la taille de grain. Les courbes de polarisation montrent également que 
la densité de courant passif est plus grande lorsque le grain est petit (Figure 15 et Figure 16). 
Les courbes du 304 et du 316 sont en outre très similaires sauf dans la région transpassive, où 
le courant est plus important pour le 316 probablement du fait de la présence de molybdène.  

 

 Tableau 3 – Essais à vitesse de déplacement imposée (5.10–7 s–1) sur éprouvettes coudées par emboutissage [48]. 
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Milieu Résultats 
Acier E 

(mV) 
Durée  

(h) 
σσσσ max 

(MPa) 
ε�      

(s-1) 
T 

(°C) 
B 

(ppm) 
Li  

(ppm) 
H2  

(MPa) 
a�  

(mm.s–1) 
TGSCC 

(%)  
304 S3 0 70 137 3,6 10–6 70 

304 S7 0 57 69 4,2 10–6 80 
316 S3 0 128 213 1,7 10–6 60 

316 S7 0 84 98 

5.10–7 350 108 7 0,1 

3,1 10–6 70 
 Si = Sensibilisé, indice de grain i (ASTM). 

5.4.4 Effet de la martensite d’écrouissage 

La martensite d’écrouissage n’est pas nécessaire pour l’amorçage des fissures de CSC [52]. 
Elle est, comme la ferrite, moins noble que la phase austénitique. Aussi, certains auteurs 
supposent un effet bénéfique de la martensite d’écrouissage sur la résistance à l’amorçage de 
la CSC (elle se dissout préférentiellement protégeant ainsi l’austénite). La martensite 
d’écrouissage engendre en outre des contraintes résiduelles de compression dans l’austénite. 
Mais son effet sur la CSC reste un sujet controversé. En effet, la martensite pourrait accélérer 
la propagation en facilitant la pénétration de l’hydrogène dans le matériau, ou en modifiant 
localement la plasticité du matériau. Pathania a montré [39] que la présence de martensite 
d’écrouissage accroît la vitesse de propagation d’un facteur 3 environ en milieu REP (340°C, 
304L, Figure 17). De plus, ses résultats confirment que la martensite n’est nécessaire ni à 
l’amorçage ni à la propagation de la CSC en milieu REP. 
 

  
Figure 15 – Effet de la sensibilisation sur le courant de 
passivation en milieu primaire. Indice de grain = 7. [49] 

Figure 16 – Effet de la sensibilisation sur le courant de 
passivation en milieu primaire. Indice de grain = 3. [49] 

 
Figure 17 – Effet de la martensite d'écrouissage sur la CSC du 304L en milieux REB et REP [39]. 
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5.5 Effet de l’écrouissage 
Le pré-écrouissage est plus néfaste sur la tenue à la CSC du 304L en milieu REP qu’en 
milieu REB (Figure 17) [39]. Il a des conséquences complexes sur la fissuration par CSC, 
notamment à vitesse de déplacement imposée, en jouant à la fois sur le chemin de fissuration 
et sur la vitesse de propagation. 

5.5.1 Pré-écrouissage par traction 

MHI [47] utilise des éprouvettes plates avec ou sans entailles. Les conditions d’essais et 
résultats sont rassemblés dans le Tableau 4.  

Globalement, la fissuration obtenue par MHI présente une forte composante intergranulaire, 
quel que soit le matériau. Les fissures s’amorcent de façon transgranulaire sur les stries 
d’usinage en fond d’entaille. Après quelques microns, la fissuration prend un caractère très 
intergranulaire puis évolue vers une morphologie transgranulaire avant la rupture ductile. La 
profondeur de l’IGSCC évolue selon la géométrie des éprouvettes (entaille ou non), la nuance 
de l’acier, la sensibilisation éventuelle et le pré-écrouissage. Les transitions IGSCC-TGSCC 
ne sont pas expliquées par MHI.  

Dans le cas de l’acier 316, l’IGSCC est d’autant plus prononcée que les contraintes et 
déformations sont localisées par la présence d’une entaille. L’IGSCC est en revanche réduite 
lorsque le matériau est pré-écroui par traction, ou lorsqu’il est sensibilisé. L’acier 304 est 
quant à lui moins sensible à l’IGSCC que le 316 (éprouvette entaillée, matériau ni pré-écroui 
ni sensibilisé).  

 Tableau 4 – Essais à vitesse de déplacement imposée, MHI [47]. 
Milieu Résultats * 

Acier Eprouvette Pré-
écrouissage Sens. ε�     

(s-1) 
T  

(°C) 
B 

(ppm) 
Li 

(ppm) 

H2 
(cc/kg 
H2O) 

IGSCC  TGSCC  

Plate 
entaillée 45% 18% 

Plate 
Aucun  

18% 53% 
316 

Traction 20% < 1% Maj. 
Non  

34% 47% 304 
Plate 

entaillée Aucun  
Oui  

10-9 360 500 2 30 

< 1% Maj. 
 * Rapportés à la surface totale du faciès de rupture. 

5.5.2 Pré-écrouissage par emboutissage 

L’emboutissage semble être le mode privilégié d’écrouissage pour l’IGSCC. La propagation 
est mixte dans le cas d’éprouvettes plates coudées par emboutissage et transgranulaire dans le 
cas de tubes coudés par emboutissage. En revanche, une éprouvette coudée puis recuite, 
conduit à une fissuration purement transgranulaire [50,51]. D’après Sharkawy, la fissuration 
s’amorce préférentiellement de façon intergranulaire puis devient rapidement transgranulaire. 
L’auteur en conclut que la fissuration transgranulaire est favorisée par les fortes déformations 
et contraintes à l’intrados du coude. 

Un essai réalisé par le CEA [52] sur une éprouvette coudée par emboutissage à partir d’un 
acier 304L laminé de 89%, dont la dureté atteint 380 HV0,2, montre qu’au delà d’un certain 
niveau d’écrouissage, la fissuration par CSC n’apparaît plus à vitesse de déplacement 
imposée. La raison de l’absence d’amorçage pourrait être liée à la structure en « strates » prise 
par le matériau à l’issue du laminage. L’existence d’une limite haute d’écrouissage au-delà de 
laquelle la CSC deviendrait impossible est donc probable. 
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Enfin, d’autres essais montrent que la fissuration est majoritairement intergranulaire dans le 
cas du 304L alors qu’elle est majoritairement transgranulaire dans le cas du 316L [52]. Raquet 
conclut à un effet de la martensite d’écrouissage sur le chemin de fissuration [52].  

 Tableau 5 – Essais à vitesse de déplacement imposée en milieu REP sur éprouvettes coudées par 
emboutissage. 

Milieu Résultats 

Source Acier Pré-
écrouissage 

A 
(%) 

Durée  
(h) 

σσσσ * 
(Mpa) 

ε�      
(s-1) 

T  
(°C) 

B 
(ppm) 

Li 
(ppm) 

H2 
(cc/kg 
H2O) 

IGSCC  TGSCC  

Nc. Nc. Nc. 320 200 µm Oui INSS 316 Emboutissage  
Nc. Nc. Nc. 

10-7 

340 
500 2 30 

310 µm Oui  
Laminage 
(89%) puis 

emboutissage 
4,4 580 340 2.10–8 0 0 

10,1 665 350 4.10–8 

360 

1 mm Min.** 
304L 

10,8 616 375 4,6.10–8 140 0 0 

CEA 

316L 
Emboutissage 

6,1 333 220 4,6.10–8 360 

1000 2 30 

Min. 1 mm 

304 58 118 85%TG 
4,5 mm.s–1 

[48] 
316 

Emboutissage - 
60 160 

5.10–7 350 108 7 0,1 
MPa 75%TG 

4,2 mm.s–1 

* Contrainte appliquée en fin d’essai de CSC, probablement inférieure d’un facteur 5 à 10 à la contrainte 
vraie à l’intrados du coude de l’éprouvette. ** Minoritaire. Nc. : Non communiqué.  

5.5.3 Pré-écrouissage par laminage 

Deux nuances d’acier inoxydable (304L et 316L) ont été étudiées pour différents taux de 
laminage à chaud ou à froid, conduisant à des limites d’élasticité de 500, 750 et 1000 MPa 
[39]. Aucune différence significative n’est constatée entre la tenue à la CSC du 304L et du 
316L à charge imposée avec déchargements périodiques (éprouvettes CT). La vitesse de 
propagation n’est pas sensible à la température dans le domaine allant de 290°C à 340°C. Pour 
des limites d’élasticité comprises entre 700 et 800 MPa, la vitesse de propagation du 304L est 
comprise entre 3.10–8 mm.s–1 et 2.10–7 mm.s–1. La vitesse de propagation croît avec 
l’écrouissage et atteint 4 à 9.10–7 mm.s–1 pour une limite d’élasticité de 950 MPa. Dans le cas 
du 316L, les ordres de grandeurs sont identiques, mais la plage des vitesses de fissuration est 
légèrement plus étendue.  

L’accroissement de limite d’élasticité s’accompagne d’une augmentation de la vitesse de 
propagation par IGSCC à 290, 315 et 340°C (Figure 18). L’effet accélérateur de la martensite 
d’écrouissage est assez faible. L’apparition de l’IGSCC évaluée sur éprouvettes CT 
correspond à celle observée durant des essais à vitesse de déplacement imposée sur matériaux 
irradiés. Considérés dans leur totalité (toutes températures confondues), ces essais nous 
indiquent que la limite d’élasticité seuil pour la propagation est inférieure à 700 MPa. 
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Figure 18 – Essais sur éprouvettes CT (EPRI) en milieu REP à 290, 315 et 340°C [39]. 

5.5.4 Pré-écrouissage par fatigue 

Lorsque le matériau est pré-écroui à l’air par fatigue 6 (6% martensite d’écrouissage, 300 
HV0,2) puis sollicité en milieu REP [52] à vitesse de déplacement imposée (10–7 s–1), une 
profonde fissuration transgranulaire apparaît (1 mm) dans la zone de striction de l’éprouvette 
uniquement. Il semble que les stries d’usinage réparties sur l’éprouvette jouent un rôle majeur 
sur l’amorçage des fissures. En effet, lorsque ces dernières sont éliminées, la fissuration par 
CSC est extrêmement réduite. Un essai séquentiel, succession de tractions (12 min) et de 
maintiens de charge (48 min), sur le même type d’éprouvette (même géométrie, même pré-
écrouissage) conduit à une fissuration par CSC sur une profondeur de 400 µm environ.  

Sous un chargement constant de 5200 N (0,8 Fmax), seules quelques amorces de CSC 
apparaissent au fond d’une entaille en V 7 à l’issue de 17000 h d’essai. Cet essai est le seul 
communiqué à ce jour faisant état d’un amorçage de la CSC (transgranulaire) sous 
chargement purement statique. L’examen au MEB de la surface de l’éprouvette montre de 
nombreuses amorces transgranulaires en fond d’entaille, suivant généralement les stries 
d’usinage. La profondeur des fissures est estimée entre 30 et 50 µm après ouverture de 
l’éprouvette par fatigue. La longueur maximale des fissures en surface est de 400 µm environ.  

5.5.5 Pré-écrouissage superficiel  

Les essais réalisés au CEA [52] montrent un effet complexe des contraintes résiduelles de 
surface sur la CSC. En effet, les contraintes induites par grenaillage sont très favorables à 
l’amorçage en traction lente (Figure 20), contrairement à celles introduites par fraisage. 

Un écrouissage par fraisage introduit des contraintes de tension (+200 MPa) sur 50 µm de 
profondeur environ et élève la dureté jusqu’à 340 HV0,1. Ce traitement ne permet pas la 
formation de martensite d’écrouissage, du fait de l’élévation de température dans le matériau 
durant le traitement. Un écrouissage par grenaillage, en revanche, introduit des contraintes 
résiduelles de compression (–850 MPa en peau, dans l’austénite), sur une profondeur de 250 

                                                      
6 50 cycles à température ambiante, ∆ε/2 = 0,0 24, dε/dt = 4.10-3 s-1. 
7 Rayon de fond d’entaille en V de 150 µm. KI ≈ 24 MPa m . 
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µm. Dans ce cas, la dureté atteint 474 HV0,05 (Figure 19) et de la martensite d’écrouissage est 
formée. Outre les signes différents des contraintes résiduelles, on remarquera que le fraisage 
n’affecte qu’une faible profondeur de matériau (inférieure à la taille de grain) comparé au 
grenaillage. Les gradients de contrainte résiduelle (à partir du cœur du matériau) sont en 
revanche assez proches : +4 MPa.µm–1 pour le fraisage et –3,4 MPa.µm–1 pour le grenaillage. 
Les rapports des contraintes résiduelles superficielles (valeurs absolues) à la limite d’élasticité 
sont quant à eux très différents : 1,2 pour le fraisage et 5,3 pour le grenaillage. 

Soumis à un essai à vitesse de déplacement imposée (10–7 s–1), une éprouvette fraisée n’est 
pas sensible à la CSC. Quelques amorces de type fragile sont néanmoins présentes dans la 
zone de striction de l’éprouvette, sans dépasser 10 µm de profondeur. Au contraire, une 
éprouvette grenaillée présente une fissuration transgranulaire atteignant 1 mm de profondeur. 
Dans les deux cas, des contraintes superficielles élevées apparaissent après quelques pour-cent 
d’allongement des éprouvettes. Cependant, les « histoires mécaniques » des surfaces des deux 
éprouvettes sont différentes. Au cours du grenaillage, le matériau subit selon Raquet [52] une 
succession de cycles compression-traction, expliquant ainsi sa sensibilité à la CSC, à la 
différence du fraisage. Cependant, l’auteur ne s’appuie pas sur les microstructures 
superficielles générées par les différents pré-écrouissages superficiels. 

Un seuil d’écrouissage nécessaire pour l’apparition de la CSC a pu être établi dans le cas 
d’éprouvettes déformées à 10–7 s–1 et possédant divers niveaux de dureté en surface. Les 
différents niveaux ont été obtenus par élimination de couches de différentes épaisseurs en 
surface après grenaillage. Aucune propagation de la CSC n’est observée pour une dureté 
inférieure à 270 HV0,05 (Figure 22). Le seuil de dureté pour l’amorçage est donc supérieur à 
cette valeur. La Figure 21 indique que ce seuil correspondrait à une limite d’élasticité 
d’environ 800 MPa obtenue par laminage à froid (304L).  
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Figure 19 – Evolution de la dureté dans l’épaisseur d’une 
éprouvette grenaillée en fonction de la profondeur. Acier 

304L, T112 [52]. 

Figure 20 – Profil de contrainte dans l’épaisseur 
d’une éprouvette grenaillée sollicitée en traction. 

Acier 304L, T112 [52]. 
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Figure 21 – Evolution de Rp0,2 et Rm dans un 304L (T112) 

laminé, en fonction de la dureté [52]. 
Figure 22 – Seuil d’écrouissage superficiel 

(grenaillage) pour la propagation de la CSC en 
traction lente. Acier 304L, T112 [52]. 

5.6 Effet de la sollicitation 
Des essais à vitesse de déplacement imposée (10–7 s–1) sur éprouvettes coudées par 
emboutissage dans un milieu caractéristique des REP en milieu de cycle (500 ppm de bore, 2 
ppm de lithium, 30 cc de H2/kg H2O) ont été effectués à 320 et 340°C (Tableau 5). Le 
matériau est un acier AISI 316 hypertrempé. La fissuration par CSC (200 µm) s’est amorcée à 
l’intrados du coude de façon intergranulaire puis s’est propagée de façon transgranulaire avant 
que l’éprouvette ne rompe de façon ductile. La transition morphologique aurait pour origine, 
selon Arioka [45], la variation de vitesse de déformation induite par le dépliage du coude en 
cours d’essai. Ainsi, de fortes contraintes et une vitesse de déformation élevée favoriseraient 
une fissuration par TGSCC. Une transition similaire a été observée en milieu REB [53]. 

Aucun amorçage à déformation imposée n’a été observé par le CEA [52] en 9000 h quel que 
soit le pré-écrouissage. Sous charge imposée, les essais du CEA [52] montrent qu’un 
amorçage est possible en 17000 h. Mais aucune propagation n’a été mise en évidence.  

L’effet de la sollicitation doit donc jouer un rôle essentiel dans le mécanisme de propagation. 
Les travaux du CIEMAT confirment cette hypothèse, en conjuguant les effets de sollicitation 
à ceux d’écrouissage. Ainsi, les essais sur éprouvettes de type CT (acier 316L) montrent que 
la propagation par CSC n’est possible que si le matériau est à la fois pré-écroui (Rp > 540 
MPa) et soumis à un chargement dynamique comportant des décharges partielles périodiques. 
Ces résultats doivent être nuancés par quelques remarques. Tout d’abord la reproductibilité 
des essais n’est pas assurée, les fissurations étant plus ou moins localisées selon les durées 
d’essais. De plus, les cinétiques de fissuration sont évaluées par un suivi de potentiel, ce qui 
est insatisfaisant, compte tenu des écarts constatés entre mesures électriques et mesures post 
mortem. Enfin, l’effet accélérateur des décharges successives n’est pas évalué. Il serait 
pourtant nécessaire d’évaluer l’impact de telles décharges (fréquence, amplitude). Enfin, les 
éprouvettes sont pré-fissurées successivement dans l’air à l’ambiante, puis dans l’eau, ce qui 
semble faciliter l’amorçage intergranulaire de la CSC. 

6. IASCC des aciers inoxydables austénitiques 
Couplée à l’action simultanée d’une contrainte et d’un milieu tel que celui des REP ou REB, 
l’irradiation conduit à un endommagement par CSC intergranulaire dans les aciers 

50 µm 
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inoxydables austénitiques. Ce phénomène est appelé Corrosion sous Contrainte Assistée par 
l’Irradiation (IASCC). 

L’IASCC est une forme d’IGSCC apparaissant au-delà d’un certain seuil de fluence des 
neutrons entraînant un dommage d’irradiation. Ce seuil est évalué à 1 déplacement par atome 
(dpa). L’un des objectifs des études consiste à définir des paramètres mécaniques de CSC en 
fonction de la fluence, tel que le KISCC par exemple. Les essais de laboratoire sont réalisés sur 
matériau pré-irradié alors qu’en réalité l’irradiation est simultanée à l’action de 
l’environnement et de la sollicitation. Ce point peut avoir des conséquences importantes : par 
exemple, les produits de la radiolyse peuvent modifier la nature des films superficiels 
d’oxyde. 

L’IASCC a été mis en évidence dans différentes configurations impliquant les aciers 
inoxydables austénitiques : en milieu REB avec une chimie normale de l’eau (NWC), donc 
pour un potentiel de corrosion élevé et en milieux REB ou REP avec une eau hydrogénée 
(HWC), donc pour un potentiel de corrosion bas.  

Dans le premier cas, l’IASCC est clairement corrélée à l’appauvrissement en chrome aux 
joints de grains. Dans le second l’IASCC serait plutôt liée au durcissement induit par 
l’irradiation. 

Deux phénomènes sont corrélés à l’IASCC, conséquences des rayonnements produits dans les 
réacteurs nucléaires :  

• Le durcissement sous irradiation (création de boucles de dislocations) ; 

• La ségrégation aux joints de grains (RIS ou « Radiation Induced Segregation »). 

La séparation des effets de ces deux phénomènes physiques est un point-clé des études de 
l’IASCC. Cependant il est tout à fait possible que le phénomène ne soit dû ni au RIS ni au 
durcissement sous irradiation, mais plutôt à leurs conséquences sur les mécanismes de 
déformation ou de rupture aux joints de grains. De plus il serait trop simpliste de résumer le 
durcissement sous irradiation par un écrouissage à froid et le RIS par un traitement thermique 
de sensibilisation. En effet, l’IASCC apparaît pour de faibles appauvrissements en chrome, de 
1 à 2%, contrairement à l’IGSCC dans les aciers sensibilisés. Les matériaux irradiés 
contiennent des bandes de glissement intense et se déforment davantage comme des alliages 
durcis par précipitation que durcis par déformation à froid. 

Des essais menés sur un acier inoxydable de type AISI 316 écroui (20%) et irradié à 300°C (7 
dpa) montrent que la fissuration apparaît le long des joints de grains de forte désorientation 
avec une RIS significative (appauvrissement en Cr, Fe et Mo, enrichissement en Ni et Si) 
[54]. La chimie de l’oxyde en fond de fissure diffère de celle observée dans un matériau non 
irradié également fissuré par CSC. Enfin, les interfaces discontinues métal/oxyde en fond de 
fissure suggèrent que le mécanisme de CSC est discontinu. Les mécanismes mis en jeu 
seraient davantage compatibles avec ceux de rupture des joints de grains qu’avec ceux de type 
dissolution-repassivation. 

7. Conclusions 
En résumé, nous retiendrons les quelques idées suivantes pour la compréhension des 
mécanismes de CSC de l’acier inoxydable austénitique 304L en milieu REP. 

En milieu primaire REP, l’IGSCC semble favorisée par les milieux les plus basiques (faible 
concentration en bore). L’effet de la concentration en hydrogène dépend directement de la 
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température du milieu. Mais à 340°C, aucun effet n’est constaté dans la gamme 1-45 cc/kg 
H2O. La vitesse de propagation décroît lorsque la température diminue. 

L’écrouissage augmente la limite d’élasticité et modifie le profil des contraintes résiduelles, 
surtout si de la martensite est formée. L’écrouissage a donc une influence sur la vitesse de 
déformation en fond de fissure car il augmente la contrainte interne du matériau 
(multiplication des obstacles au mouvement des dislocations). Les mécanismes de CSC ne 
seraient opérationnels que dans une gamme limitée d’écrouissage, résultat d’une compétition 
entre mobilité des dislocations et force des obstacles. Le retrait d’une couche superficielle 
écrouie, contenant de la martensite, augmente l’allongement à rupture des éprouvettes à 
l’issue d’essais à vitesse de déplacement imposée. Mais la martensite n’est nécessaire ni pour 
l’amorçage ni pour la propagation des fissures de CSC.   

La vitesse de déformation est un paramètre-clé dans les mécanismes mis en évidence dans le 
chlorure de magnésium et le milieu primaire REP. Ce paramètre influence à la fois la vitesse 
de propagation des fissures et le chemin de fissuration (inter- ou transgranulaire). Dans le 
chlorure de magnésium, l’IGSCC semble plutôt favorisée par les fortes vitesses de 
déformation, alors qu’en milieu primaire REP ce serait plutôt le contraire [45,47]. En milieu 
primaire REP aucun essai n’a montré la possibilité d’une propagation sous chargement 
statique (charge ou déformation imposée). Il semble qu’une forte concentration des 
contraintes soit nécessaire aussi bien pour l’amorçage que pour la propagation de la CSC dans 
ce milieu, mais cette condition n’est pas suffisante.   

Ces résultats nous orientent vers un mécanisme reliant intimement corrosion et plasticité. Les 
modèles de corrosion assistés par la plasticité (du type CEPM) sont donc à priori de bons 
candidats pour interpréter le phénomène de CSC en milieu primaire REP dans l’acier acier 
inoxydable austénitique. 
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CCHHAAPPIITTRREE  IIII  ::  CCaarraaccttéérriissaattiioonn  dduu  
mmaattéérriiaauu  

Résumé : 

L’acier inoxydable austénitique AISI 304L étudié contient 0,09% d’atomes 
interstitiels (C + N). Il n’est pas sensibilisé, contient environ 3% de ferrite 
résiduelle et est l’objet d’une transformation martensitique à l’ambiante lorsqu’il 
est déformé. Dans ce chapitre, les comportements mécaniques du matériau en 
traction et cisaillement sont décrits, ainsi que quelques éléments relatifs aux 
mécanismes de déformation à l’ambiante. Les dislocations passent d’un 
arrangement planaire à un arrangement cellulaire pour 15% d’allongement en 
traction simple. Au niveau microscopique, la martensite d’écrouissage fait l’objet 
d’une attention particulière. L’écrouissage est caractérisé de façon macroscopique 
par des mesures de dureté. La notion de trajet de déformation est abordée. Enfin, 
on notera une quasi absence de fluage de l’acier 304L non pré-écroui entre 320 et 
360°C. 
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1. Introduction 
Le but de cette partie est de présenter les principales caractéristiques microstructurales et 
mécaniques du matériau d’étude. Le comportement mécanique est décrit pour différents 
modes de sollicitation (traction, laminage et cisaillement), correspondant aux divers modes de 
pré-écrouissage utilisés dans les essais de CSC. La notion de trajet de déformation est 
introduite. Elle est à la base de l’étude paramétrique de la fissuration en milieu primaire REP.  

Le matériau étudié est un acier inoxydable austénitique non sensibilisé 8 du type AISI 304L 
(norme européenne X2 Cr Ni 18-10, norme AFNOR Z2 CN 18-10), à l’état de réception du 
fournisseur. Le produit, repéré T112, se présente sous la forme d’une tôle de 30 mm 
d’épaisseur approvisionnée par Creusot-Loire (coulée T2575). La tôle, forgée puis 
hypertrempée 9 à environ 1050°C, a finalement subi un faible laminage, augmentant ainsi 
légèrement sa limite d’élasticité. 

2. Composition chimique 
L’analyse chimique (EDF-MMC) a montré la conformité du produit aux spécifications AISI et 
RCC-M220. Parmi les éléments d’alliage les plus importants, se trouvent le chrome, qui 
procure à l’alliage son caractère inoxydable, et le nickel, qui lui impose la structure 
austénitique. La valeur en chrome est assez élevée, celle en nickel est plutôt faible. L’acier 
T112 est stabilisé à l’azote. La concentration en atomes interstitiels mobiles est donc 
importante (0,09%), ce qui n’est pas sans conséquence sur la plasticité. 

Le carbone et l’azote sont de puissants éléments gammagènes. La solubilité du carbone 
diminue lorsque la température décroît, provoquant ainsi sa précipitation sous forme de 
carbures ou carbonitrures riches en chrome. Afin d'éviter cette précipitation, l'acier a subi  une 
hypertrempe consistant en un chauffage vers 1050°C, suivi d'un refroidissement rapide. 
L'austénite formée à haute température est néanmoins conservée à l'ambiante en dépit de son 
instabilité. Pour s’affranchir des effets néfastes du carbone, la teneur d’un 304L en carbone est 
limitée à 0,03%. Dans d’autres nuances que le 304L, le carbone est parfois stabilisé par un 
élément tel que le titane, le niobium ou le zirconium. L’addition d’azote permet de rehausser 
les propriétés mécaniques de l’acier qui contient peu de carbone. En outre, l’addition d’azote 
confère au 304L une bonne résistance à l’irradiation par les neutrons, une excellente dureté et 
une bonne soudabilité. 

Molybdène et titane sont des éléments alphagènes. Dans ce type d’acier, le molybdène 
permet le maintien d'une structure purement austénitique pour 18% de chrome et 10% de 
nickel. Il empêche la formation de carbures [55], mais il favorise la formation de phases 
intermétalliques fragilisantes à l'ambiante (phase σ). Le molybdène améliore également la 
résistance à la piqûre. Le titane fixe quant à lui les éléments gammagènes C et N sous forme 
de carbures (TiC) et de nitrures. 

 Tableau 6 – Composition chimique (% en masse) du 304L étudié & spécifications. 
 C S P Si Mn Ni Cr Mo N Co Cu Ti Al 

T112 0,026 0,002 0,027 0,52 1,49 9,45 19,23 0,24 0,064 0,07 0,17 <0,005 0,033 
Spécification 

AISI < 0,03 < 0,03 < 0,045 <1 < 2 8-12 18-20 - - - - - - 

Spécification 
RCCM-M220 < 0,03 < 0,03 < 0,04 <1 < 2 9-12 17-20 - - - < 1 - - 

                                                      
8 Appauvrissement en chrome des joints de grains. 
9 Traitement thermique permettant d’éviter la précipitation du carbone sous forme de carbures riches en chrome. 
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3. Microstructure 

3.1 L’austénite 
L'austénite a une structure cubique à faces centrées, compacte, de paramètre de maille 0,358 
nm. Contrairement à la ferrite, l’austénite ne semble pas être affectée par de longs maintiens 
au voisinage de 300°C. La structure austénitique du 304L est non magnétique. Sa résistivité 
est de 72 mΩ.cm.  

Les joints de grains de l’austénite sont des sites favorables à la précipitation de carbures ainsi 
qu’à la ségrégation de nombreux éléments solutés. La taille de grain influe sur les propriétés 
mécaniques et chimiques de l’acier. En particulier, le fluage diminue lorsque la taille de grain 
augmente. L’indice de grain du matériau est compris entre 5 et 6 (soit environ 60 µm). Le 
matériau T112 présente des hétérogénéités (dureté, teneur en ferrite, précipitation) souvent 
rencontrées dans les produits massifs. Pour éviter les effets liés à ces hétérogénéités, les 
éprouvettes de corrosion sont prélevées à mi-épaisseur de la tôle. 

3.2 La ferrite résiduelle 
Les examens micrographiques montrent la présence de bandes de ferrite δδδδ dans le sens du 
laminage. La présence possible de ferrite δ dans le matériau après la trempe dépend 
notamment de la composition chimique et du rapport entre les éléments alphagènes (Cr, Mo, 
Si, Ti, Nb, Al) et gammagènes (Ni, Mn, C, N, Cu et Co). L’influence combinée de ces 
éléments s’exprime par les teneurs équivalentes en nickel et en chrome. Le diagramme, établi 
par Schaeffler pour les dépôts de soudure et modifié par Guiraldenq et Pryce pour les produits 
corroyés, résume ces effets (Figure 23) [56]. Les équivalents nickel et chrome des produits 
étudiés au département EDF-MMC 10 varient entre 13-16% et 18-20% respectivement et 
ceux-ci sont situés à la frontière entre les domaines {austénite γ} et {austénite γ + ferrite δ}. 

Massoud [57] a établi une expression donnant la teneur en ferrite en fonction du rapport R des 
teneurs équivalentes en chrome et nickel 11 et de la température d’hypertrempe : 
 

δ % = (21,8 R2 – 5,96 R + 3,39)
T−1500

400
                                  (17) 

18,5%08,0%3,8%20%
6,17%65,0%%
−+++

−++=
MnNCNi

SiMoCr
R                               (18) 

 

 où T est la température du traitement thermique final d’hypertrempe (entre 1050°C et 
1250°C), exprimée en degrés Celsius. 

Cependant, la répartition réelle entre les différentes phases (α, α’ et γ) présentes dans l'acier 
dépend également des vitesses de solidification et de refroidissement à l'état solide, des 
traitements thermo-mécaniques et de la précipitation qui modifie en outre la composition 
chimique locale. 

La mesure par diffraction des rayons X révèle une teneur en ferrite de 4% environ. Les 
mesures des phases ferromagnétiques donnent 6% ± 0,5 au Ferritescope et 3% ± 0,2 au 
                                                      
10 Calcul des équivalents suivant les expressions de Guiraldenq et Pryce : %Ni-éq = Ni% + 30 C% + 30 N% + 0,5 Mn% et 
%Cr-éq = Cr% + Mo% + 10 Ti% + 1,5 Si% + Nb% 
11 Cette formule a été établie pour les produits austéno-ferritiques ayant des teneurs de 5% à 30% de ferrite. Son extension 
aux matériaux austénitiques contenant quelques % de ferrite nécessite toutefois quelques réserves. La température 
d’hypertrempe, non indiquée par le fournisseur, a été choisie à 1100°C. 
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Sigmamètre respectivement [58]. La formule de Massoud prévoit une teneur en ferrite de 
4,7%. La répartition de la ferrite n’est pas homogène dans la tôle. La teneur en peau est 
inférieure à celle à cœur (Figure 24 et Figure 25).  

Austénite et ferrite sont de structures cristallographiques différentes : l’austénite est cubique à 
faces centrées et la ferrite cubique centrée. Mais, l’interface qui les sépare est semi-cohérente. 
La ferrite et l’austénite sont liées par des relations d’orientations cristallographiques voisines 
des relations de Kurdjumov-Sachs (K-S) ou de Nishiyama-Wassermann (N-W) à 5,26° des 
précédentes : 

K-S : {111}γ // {110}δ et dans ce plan <110>γ // <111>δ 

N-W : {111}γ // {110}δ et dans ce plan <110>γ // <100>δ 

Les relations de K-S correspondent à la mise en coïncidence d’une direction dense de la 
structure cubique à faces centrées avec une direction dense de la structure cubique centrée. 
Toutes les orientations intermédiaires entre K-S et N-W peuvent également être observées. 

La superposition des plans denses {111}γ et {110}δ ne met pas plus de 8% des atomes 
d’interface en concordance. La présence de marches monoatomiques permet d’obtenir un 
degré de cohérence beaucoup plus important (25%). Le plan d’interface apparent est ainsi 
souvent désorienté par rapport au plan atomique d’interface (d’environ 20°). 

Austénite et ferrite résiduelle forment un bi-matériau dont l’un, la ferrite, est plus fragile que 
l’autre. La topologie du matériau a donc une influence sur les transferts de charge entre les 
phases et sur la propagation éventuelle d’un dommage. La ferrite peut être la source de 
concentration de contraintes et d’incompatibilités de déformations. Ceci se traduit par 
l’accumulation d’empilements de dislocations aux interfaces ferrite-austénite.   

Enfin, au cours de maintiens de longues durées dans le domaine de température compris entre 
280°C et 500°C, la ferrite est le siège de transformations microstructurales susceptibles de la 
fragiliser. 
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Figure 23 – Equivalents Cr et Ni et des aciers inoxydables étudiés au département EDF-

MMC, d’après Guiraldenq et Pryce [56]. 
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Figure 24 – Microstructure en peau. Figure 25 – Microstructure à cœur. 

3.3 Les carbures 
Carbone et chrome sont en sursaturation dans l’austénite, par rapport à l’équilibre 
thermodynamique. En général, le carbone est maintenu en solution par un refroidissement 
rapide (hypertrempe), après austénitisation entre 1000 et 1150°C. Une faible précipitation de 
carbures peut cependant subsister. De ce fait, quelques carbures sont présents aux joints de 
grains et plus particulièrement aux points triples bien que le matériau étudié ne soit pas 
sensibilisé. La précipitation des carbures, intergranulaire, est faible et localisée à quelques 
millimètres de la surface (de 0,7 à 6,7 mm de la surface). 

Les carbures précipités (diamètre de l’ordre de quelques microns) sont du type M23C6 
(cubiques à faces centrées), ceux du type M7C3 n'apparaissant que pour des teneurs en carbone 
beaucoup plus élevées que celles du 304L. Ils sont principalement constitués de carbures de 
chrome, le chrome pouvant être partiellement substitué par le fer et le nickel, à un taux 
dépendant de la température, du temps de maintien et de la teneur en carbone.  

La précipitation se localise tout d’abord aux joints de grains, puis aux joints de macles non 
cohérentes et enfin au sein des grains. Lorsque l'acier contient un peu de ferrite, la 
précipitation débute aux interfaces ferrite-austénite. La vitesse de précipitation des carbures 
M23C6 croît avec l'augmentation de la teneur en carbone. La précipitation intragranulaire 
satisfait des relations de type cube sur cube :  

{100}γ // {100}M23C6 
<100>γ // <100>M23C6 

La croissance des carbures intergranulaires résulte de la diffusion d’un nombre important 
d’atomes de carbones près des joints de grains [59]. La vitesse de diffusion du chrome dans 
l’austénite étant nettement inférieure à celle du carbone, le chrome est essentiellement prélevé 
au voisinage immédiat des joints de grains, sans affecter la matrice austénitique. La teneur en 
chrome s’abaisse alors progressivement aux joints de grains. Lorsqu’elle devient inférieure à 
environ 12%, l’acier perd son caractère inoxydable. La précipitation s’arrête lorsque la teneur 
en carbone atteint la valeur de l’équilibre carbure-matrice. Le chrome quant à lui continue à 
diffuser de la matrice vers les joints de grains du fait de son gradient de concentration. 

3.4 Martensite d’écrouissage 
D’un point de vue microstructural, les principales conséquences de l’écrouissage à froid sont 
le maclage de l’austénite, la transformation martensitique à l’ambiante et éventuellement 
l’endommagement de la ferrite résiduelle. La formation de martensite d’écrouissage 

 20 µm  20 µm 
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s’accompagne d’un accroissement de la résistance du matériau (augmentation de Re et Rm) 
[60]. Ainsi la contrainte d’écoulement plastique dépend directement du volume de martensite 
présente dans le matériau [61]. Il a également été démontré que la martensite d’écrouissage α’ 
dégrade, à froid, la résistance des aciers 304 et 304L à l’extension d’une fissure. Ainsi la 
valeur du KIC chute d’un facteur deux lorsque 5% de martensite α’ s’est formée. Ceci serait dû 
à la structure CC qui dégrade fortement la ténacité [62]. Le dosage de la martensite dans 
l’acier T112 a été réalisé précisément dans le cas du laminage et de la traction, le cisaillement 
ne permettant pas des mesures acceptables (Ferritescope) du fait du faible volume des 
éprouvettes.  

3.4.1 Formation de la martensite d’écrouissage [63, 64, 65] 

Lorsqu’il se déforme à froid, l’acier 304L est le siège d’une transformation martensitique à 
l’issue de laquelle deux phases notées respectivement ε et α’ peuvent apparaître. La 
martensite est une solution solide de carbone dans la ferrite déformée (réseau quadratique). La 
solubilité du carbone dans la ferrite étant extrêmement faible, la martensite est par nature 
instable.  

La martensite αααα’ est quadratique centrée et ferromagnétique. Elle se forme sous l’effet d’un 
refroidissement en dessous de la température Ms, ou par déformation plastique au-dessus de 
Ms. En dessous de Ms, les transformations ne dépendent plus du temps mais uniquement de la 
température. Au-dessus de Ms, la transformation s’observe lors de traitements mécaniques 
massiques tels que l’emboutissage, la traction, le laminage, ou superficiels tels que la 
rectification ou le polissage. La quantité de martensite formée est fonction du mode, du taux et 
de la vitesse de déformation, ainsi que de la température. La température Md, supérieure à Ms, 
est la température au-dessus de laquelle aucune transformation ne se produit, quelle que soit la 
déformation. On définit également Md30, température à laquelle 50% de martensite s’est 
formée sous l’effet d’une déformation vraie de 30%. Md30 dépend de la composition chimique 
de l’acier [64] : 

Md30 (°C) = 413 – 462(%C + %N) – 9,2(%Si) – 8,1(%Mn) – 13,7(%Cr) 

 – 9,5(%Ni) – 18,5(%Mo)                                            (19) 

Cette relation montre en particulier que la martensite se forme d’autant plus facilement que la 
teneur en nickel est faible. En revanche, aucune relation n’est établie entre Ms, Md et la 
composition chimique de l’acier. Mais généralement, on observe que Md – Ms est de l’ordre de 
200°C [66].  

De la martensite ε, de structure hexagonale compacte et non ferromagnétique, peut être 
observée au voisinage de la martensite α’. L’énergie de défaut d’empilement, EDE, est alors 
essentielle dans la transformation. L’EDE peut être évaluée, à l’ambiante, en fonction de la 
composition chimique :  

EDE (mJ.m–2) = 25,7 + 2(%Ni) + 410(%C) – 0,9(%Cr) – 77(%N) 

– 13(%Si) – 1,2(%Mn)                                               (20) 

La martensite ε est obtenue par écrouissage uniquement si l’énergie de défaut d’empilement 
est inférieure à 30 mJ.m–2. L’EDE est de 24 mJ.m–2 dans notre cas. Mais cette valeur 
augmente fortement avec la température. 

A chaque température, la martensite coexiste avec l’austénite non déformée dans une 
proportion déterminée, la quantité d’austénite résiduelle étant d’autant plus faible que la 
température est basse. Il existe enfin une température appelée Mf, en dessous de laquelle la 
transformation est complète (Figure 26). 
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Figure 26 – Fraction de martensite (m) en fonction de la température (T) et de la déformation plastique (ε). 

 

Dans le cas du matériau étudié, Ms et Md30 (température à laquelle 50% de martensite s’est 
formée) valent respectivement –133°C et –3°C, d’après les relations de Pickering [56]. En 
appliquant la relation Md = Ms + 200, on peut considérer que Md est d’environ 133°C. 

La martensite se forme préférentiellement aux interfaces austénite-ferrite, dans les premiers 
stades d’écrouissage (Figure 27 et Figure 28). 

 

  
Figure 27 – Martensite d'écrouissage aux interfaces δ-γ. Figure 28 – Martensite d'écrouissage aux interfaces δ-γ. 

3.4.2 Description de la martensite d’écrouissage [56,67] 

Dans la maille quadratique centrée de la martensite, les atomes de carbone occupent les sites 
octaédriques au centre des arêtes et des plans de base et non les sites tétraédriques pourtant 
plus grands. C’est cette disposition des atomes de carbone qui explique la structure 
quadratique de la phase α’. Les dimensions de la maille quadratique dépendent de la teneur en 
carbone. Dans notre cas, la très faible teneur en carbone (0,026% en masse) rend les valeurs 
des deux paramètres très proches. La martensite est d’autant plus dure que l’acier est carburé.  
Mais dans le cas du 304L, la teneur importante en nickel rend la martensite très ductile. La 
conservation de la concentration en éléments dans la martensite est une conséquence directe 
de l’absence de diffusion durant la transformation. 

La phase ε apparaît sous forme de plaques fines sur les plans {111} de l’austénite. Dans la 
plupart des aciers inoxydables austénitiques, la phase α’ apparaît sous forme de fines lamelles 
groupées (Figure 29). Malgré les différences de structures il existe des relations 
cristallographiques entre les réseaux des phases γ, ε et α’ : 
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Figure 29 – Observation de lattes de martensite α’ au MET (304L laminé de 30% à l’ambiante). 

3.4.3 Mesures du taux de martensite d’écrouissage 

Deux techniques de mesure ont été mises en œuvre : DRX et ferritescope. 

Le dosage par DRX est effectué sur des échantillons préalablement polis électrolytiquement 
(acide perchlorique) afin d’ôter les couches superficielles écrouies. Les paramètres de maille 
de la ferrite et de la martensite α’ étant très proches, il n’est pas possible de les distinguer. La 
radiation utilisée est celle du Mo, pour le dosage de phases du matériau écroui par laminage et 
traction. La fraction volumique des différentes phases est obtenue à partir de l’intensité des 
raies caractéristiques de chaque structure. Les raies caractéristiques utilisées pour le dosage 
des phases par DRX sont énumérées dans le Tableau 7. 

 Tableau 7 - Raies caractéristiques des phases en présence pour les mesures par DRX. 

Phases Raies Distance 
interéticulaire (Å) 

{220} 1,262 
{200} 1,785 Austénite γ 
{311} 1,076 

Martensite ε {101} 1,937 
{211} 1,170 

Martensite α’ 
{200} 1,434 

L’étude de la transformation martensitique par déformation plastique du produit laminé a 
montré trois stades d’évolution (Figure 30) :  

• de 0 à 26% de déformation 12, la transformation est modérée ; 

• de 26 à 140%, la transformation est rapide ; 

• au delà de 140%, la teneur en martensite est stabilisée vers 40%. 

Seule la martensite α’ est détectée. L’augmentation initiale rapide de la dureté du matériau est 
donc liée à l’écrouissage de l’austénite jusqu’à environ 26% de déformation. Au-delà, plus 
lente, elle est liée à la formation de martensite d’écrouissage. Pour de très fortes déformations, 
la dureté n’augmente plus que très faiblement alors que le taux de martensite se stabilise vers 
40%. 
                                                      
12 Déformation plastique généralisée définie en fonction du taux de laminage : 

e
e

Ln
3

2
=�
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p

 où ei et ef sont 

respectivement les épaisseurs initiales et finales de la tôle. 

 0,1 µm 
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Les résultats obtenus par ferritescope et DRX sont qualitativement identiques mais 
quantitativement différents (Figure 30). En effet la quantité de phase ferromagnétique détectée 
par DRX est deux fois plus importante que celle détectée par ferritescope. Ceci peut être dû à 
un problème d’étalonnage ou bien aux effets de texture du matériau qui influent beaucoup sur 
les mesures par ferritescope. 

En traction simple, aucune transformation martensitique n’est détectée quelle que soit la 
méthode de mesure (DRX, ferritescope) jusqu’à 20% d’allongement (Figure 31). 

En cisaillement simple, des mesures ont été réalisées sur anode tournante (Dosophatex), avec 
des anticathodes de Cu (pénétration de 2 à 3 µm) et de Co (pénétration de 15 µm), sur des 
échantillons avant et après attaque à l’acide perchlorique. Le taux de phase {α + α’} est 
compris entre 7 et 10% pour un cisaillement de 40%, ce qui est cohérent avec les mesures sur 
éprouvettes de traction simple. Le taux de phase ε est quant à lui compris entre 2 et 5%. 
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Figure 30 – Taux de martensite d'écrouissage et dureté Vickers en fonction du taux de laminage [58]. 
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Figure 31 – Fraction de martensite et dureté Vickers en fonction de la déformation de traction. 

3.4.4 Restauration au chauffage de la martensite d’écrouissage 

Plusieurs traitements thermiques peuvent être appliqués au matériau écroui. Leurs principaux 
effets sont la réduction de la dureté et la recristallisation. 
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Figure 32 – Teneur en martensite en fonction de l'écrouissage et du traitement thermique [58]. 
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Figure 33 – Effet de la température de traitement thermique sur la dureté Vickers [58]. 
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Figure 34 – Effet d'un traitement thermique de 1h à 900 °C sur la taille de grain [58]. 

Après un traitement thermique d’une heure à 400 ou 500°C, la structure écrouie n’est pas 
restaurée (Figure 32). Une légère augmentation de la dureté est observée, du fait de la 
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précipitation de carbures qui abaisse la teneur en carbone en solution solide. La martensite 
d’écrouissage commence à disparaître entre 500 et 700°C. La précipitation en carbures de 
chrome augmente fortement entre 500 et 700°C, alors que la dureté décroît.  

Après un traitement thermique à 900°C, le matériau est totalement recristallisé, quel que soit 
son taux de laminage initial (Figure 33). La taille des grains est d’autant plus réduite que le 
pré-écrouissage est important (Figure 34). Le matériau comprend de nombreuses macles et 
tous les carbures ont été dissous. La dureté après recristallisation est indépendante de la taille 
de grain (Figure 33 et Figure 34).   

3.5 Oxyde superficiel 
L’oxyde de surface formé en milieu primaire, à 360°C, peut être analysé par microscopie 
électronique en transmission. La lame mine étudiée ici a été prélevée dans une éprouvette 
(T112-6) restée 887 h dans le milieu primaire (360°C). 

Les oxydes de surface se composent de cristallites facettés riches en fer, contenant du chrome 
et du nickel, sur plusieurs centaines de nanomètre. L’oxyde externe à l’interface avec le milieu 
est poreux, riche en fer et en nickel et composé de cristallites dont la taille varie de 20 à 
plusieurs centaines de nanomètres.  

L’oxyde à l’interface avec le métal de base est riche en chrome, avec des traces de calcium 
(moins de 5 % en masse). Son épaisseur moyenne est de l’ordre de la centaine de nanomètres. 
Cette couche est composée dans sa partie externe de cristallites allongés parallèlement à la 
surface. Ces cristallites mesurent plusieurs centaines de nanomètres de long et une 
cinquantaine de nanomètres d’épaisseur. Des enrichissement en fer et en nickel sont observés 
entre ces cristallites suggérant la diffusion de ces deux espèces par ces « canaux » vers la 
surface. La partie la plus interne de cette couche présente une importante porosité et est 
composée de petits cristaux inférieurs à 10 nm. 

A l’interface avec l’oxyde riche en chrome, le métal présente une couche irrégulière fine et 
enrichie en nickel. 

Les mécanismes d’oxydation du 304L [68] sont basés sur la réaction de Schikorr conduisant à 
la formation de magnétite à partir du fer via la décomposition d’un hydroxyde ferreux :  

Fe + 2 H2O → Fe(OH)2 + H2                                           (21) 

3 Fe(OH)2 → Fe3O4 + H2 + 2 H2O                                           (22) 

Les réactions 21 et 22 s’accompagnent de variations du pH. La solubilité de l’hydroxyde 
ferreux est très grande comparée à celle des autres oxydes de fer, ce qui peut conduire à sa 
formation puis à sa décomposition en magnétite dans des régions différentes, après transport 
dans le milieu. La solubilité de la magnétite est quant à elle généralement considérée très 
faible, sauf en présence d’une teneur élevée en hydrogène dans le milieu. Dans ce cas, la 
magnétite peut être réduite en fer ferreux (soluble). La cinétique de la réaction, très lente, est 
liée à la pression d’hydrogène, donc à la nature et à la surface des sites cathodiques. Elle est 
également influencée par la présence de germes cristallins (magnétite). L’énergie d’activation 
de la réaction est très élevée. 

La double couche d’oxyde est le résultat d’une double migration : les ions fer vers l’extérieur 
et les ions oxydants vers le métal. La couche interne, riche en chrome, est formée d’un oxyde 
mal cristallisé de spinelle du type FeO Cr2O3. La porosité de cette couche, d’environ 15%,  
permet au milieu oxydant d’arriver au contact du métal. La couche externe est formée de 
magnétite agrégée ou sous forme de petits cristaux.  
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Figure 35 – Oxydes de surface après 887 h d’exposition 

à 360°C en milieu primaire (TL609). 
Figure 36 – Cartographie du Cr en surface après 887 h 

d’exposition à 360°C en milieu primaire (TL609). 

  
Figure 37 – Cartographie du Ni en surface après 887 h 

d’exposition à 360°C en milieu primaire (TL609). 
Figure 38 – Cartographie de O en surface après 887 h 

d’exposition à 360°C en milieu primaire (TL609). 

  
Figure 39 – Canaux appauvris en Cr dans l’oxyde riche 
en Cr. 887 h d’exposition à 360°C en milieu primaire 

(TL609). 

Figure 40 – Canaux de diffusion du Ni dans l’oxyde 
riche en Cr. 887 h d’exposition à 360°C en milieu 

primaire (TL609).  
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4. Caractéristiques mécaniques 

4.1 Comportement mécanique en traction simple 
Après hypertrempe, le produit a subi un léger laminage, élevant sa limite d’élasticité à 250 
MPa. Les caractéristiques mécaniques mesurées à 20 et 360°C sont rassemblées dans le 
Tableau 8. Les caractéristiques à 20°C sont les valeurs moyennes obtenues à l’issue de quatre 
essais (deux suivant le sens de laminage et deux en sens travers). Les caractéristiques 
mécaniques sont indépendantes du sens de prélèvement des éprouvettes. 

 Tableau 8 – Caractéristiques mécaniques du 304L étudié à 20°C et 360°C. 
Température Rp0,2% (MPa) Rm (MPa) A (%) Z (%) E (MPa) Dureté 

20°C 251 589 60 80 200 000 160 HV30 
Spécification RCCM-M220 à 20°C > 170 > 500 > 45 Nd. - 126–179 

360°C 157 449 40 Nd. 180 000 Nd. 

Sur les courbes de traction, la limite de microplasticité est difficile à repérer, car aucune 
rupture de pente marquée n’est présente sur les courbes. La déformation plastique est 
thermiquement activée. Ainsi, la limite d’élasticité Rp0,2 passe de 251 MPa à 157 MPa entre 
20°C et 360°C (Figure 41). Les décharges partielles sur les courbes de traction à l’ambiante 
sont dues au maclage (glissement rapide et localisé dans des bandes de glissement) et au 
phénomène Portevin-Le Chatelier, lié à la présence d’atomes interstitiels (C et N). La limite 
d’élasticité diminue lorsque la température augmente. En revanche, la température n’a pas 
d’effet sur le coefficient d’écrouissage.  

Le comportement mécanique du matériau à 360°C peut être modélisé simplement à l’aide 
d’une loi d’évolution de type Ramberg-Osgood [69] à trois paramètres : 
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Dans cette loi, σY est la limite d’élasticité du matériau, ε p la déformation plastique, KY le 
coefficient de résistance plastique et MY l’exposant d’écrouissage. La modélisation est 
satisfaisante, même dans les domaines de micro- et macroplasticité (Figure 43). A partir de 
cette loi, on détermine l’évolution de l’écrouissage θ du matériau au cours de la déformation. 
θ est défini par : 

pd
d
ε
σθ =                                                                (24) 
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A partir des coefficients déterminés précédemment, on en déduit : 

 305,0847 −= pεθ                                                          (26) 

L’écrouissage θ n’est pas une grandeur simple à manipuler. Dans le cadre des dépouillements 
des essais de CSC, l’écrouissage est donc plutôt caractérisé par les niveaux de déformation ou 
de dureté, plus parlants. Des corrélations peuvent être établies entre microdureté Vickers, 
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écrouissage et déformation plastique en traction simple. On obtient la relation suivante entre 
dureté et déformation plastique (Figure 44) : 

4273,1/1
2 330155 pHV ε+=                                                 (27) 

Le vieillissement de la ferrite n’a aucune conséquence sur le comportement en traction du 
matériau à 360°C (Figure 42). Le traitement thermique (vieillissement) consiste en un 
maintien de 1000, 5000 ou 9000 h à 400°C, suivi d’un refroidissement à l’air. 
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Figure 41 – Courbes de traction à 20 et 360°C. Figure 42 – Courbe de traction à 360°C après vieillissement 

à 400°C (éprouvettes entaillées, 5.10-8 s-1). 
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Figure 43 – Modèle de Ramberg-Osgood pour l’acier 
304L à 360°C sollicité en traction simple (5.10-8 s-1). 

Figure 44 – Evolution de la dureté en fonction de la 
déformation en traction simple. 

4.2 Comportement mécanique en cisaillement 

4.2.1 Cisaillement simple 

La variation de la vitesse de déformation par cisaillement sur le comportement du matériau se 
manifeste par une augmentation de sa limite d’élasticité, mais elle est quasiment sans effet sur 
le coefficient d’écrouissage (Figure 45). Ainsi, la limite d’élasticité augmente de 50 MPa 
lorsque la vitesse de déformation passe de 10–3 s–1 à 10–1 s–1. L’identification de la loi de 
comportement de type Ramberg-Osgood est moins satisfaisante que dans le cas de la traction 
simple (Figure 46), notamment dans le domaine intermédiaire des déformations (0,05 < γ < 
0,25), car la courbe expérimentale est très « plate ». La loi a pour expression :  

5848,0
p�405+127=�                                                      (28) 



Chapitre II : Caractérisation du matériau 
 

Page  47 
 

où τ est la contrainte de cisaillement et γp le cisaillement simple. La variation de l’écrouissage 
en fonction de la déformation est obtenue par dérivation de τ par rapport à γ p. L’expression de 
θ est la suivante : 

4152,0237 −= pγθ                                                          (29) 
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Figure 45 – Effet de la vitesse de déformation sur le 

comportement en cisaillement simple à 20°C. 
Figure 46 – Modèle de Ramberg-Osgood en cisaillement 

simple à 20°C. 

4.2.2 Essai Bauschinger 

Un essai cyclique réalisé en cisaillement (2 cycles) montre que le matériau présente un effet 
Bauschinger (Figure 47). En effet, lorsque le matériau est écroui en compression, la limite 
d’élasticité en traction est alors plus faible que celle en compression (en valeur absolue) et 
réciproquement. L’effet Bauschinger est associé à l’écrouissage cinématique, c’est-à-dire à 
l’existence de contraintes internes dans le matériau. De plus, sous chargement cyclique 
(quelques cycles traction-compression), le matériau durcit pour une amplitude de déformation 
plastique imposée.  
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Figure 47 – Essai Bauschinger en cisaillement (∆γp/2 = 0,1 ; γ�  = 10–3 s–1). 

4.2.3 Evolution de la dureté 

La dureté du matériau croît rapidement jusqu’à un cisaillement de 0,20 (elle double), puis plus 
lentement au-delà (Figure 48, Figure 49). Elle atteint 340 HV0,1 pour un cisaillement de 0,40. 
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Un chargement cyclique (∆γp/2 = 0,1 ; γ�  = 10–3 s–1) permet d’accroître fortement la dureté sur 
deux cycles seulement. La vitesse de cisaillement n’a pas d’influence sur le niveau de dureté 
atteint, dans le domaine allant de 10–3 s–1 à 10–1 s–1. 
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Figure 48 – Dureté Vickers HV0,1 en fonction du 

cisaillement. 
Figure 49 – Dureté Vickers HV30 en fonction du 

cisaillement. 

4.3 Trajets complexes de déformation 

4.3.1 Définitions 

Le pré-écrouissage est défini comme l’écrouissage antérieur à l’essai de CSC. L’écrouissage 
intègre quant à lui le pré-écrouissage et l’écrouissage consécutif à l’essai de CSC.  

La notion de trajet de déformation est largement employée dans ce document. Le trajet de 
déformation a été introduit de façon théorique par Schmitt [70]. Il est défini par le paramètre 
scalaire ββββ de la façon suivante : 

21
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=�                                                              (30) 

 où 1�
~  est le tenseur de la pré-déformation et 2�

~ , dans notre étude, celui de la déformation 
consécutive à l’essai de CSC. β est donc le cosinus de l’angle entre les directions des tenseurs 
de déformations 1�

~  et 2�
~ . Ainsi, lorsque le matériau a été pré-déformé en compression (β  = –

1) l’essai de CSC est appelé pseudo Bauschinger. Dans le cas d’une pré-traction (β = +1) 
l’essai est dit pseudo monotone. Dans le cas de trajets orthogonaux, β = 0. Le paramètre β 
défini à partir des directions de glissement est donc directement lié aux systèmes de 
glissement activés, ainsi qu’aux structures de dislocations développées. Pour un trajet pseudo 
monotone, les systèmes actifs et directions de glissement restent identiques et les sous-
structures de dislocations évoluent de façon continue. Pour un trajet pseudo Bauschinger, les 
systèmes de glissement restent les mêmes, mais leur sens est inversé. La première structure de 
dislocations est généralement dissoute lors du second trajet, ce qui se traduit 
macroscopiquement par un faible écrouissage. Enfin, pour un trajet orthogonal, les systèmes 
actifs du premier trajet sont inactifs durant le second trajet. Les premières structures de 
dislocations font donc obstacle aux nouveaux systèmes activés, ce qui favorise la localisation 
de la déformation au niveau macroscopique, mais aussi à l’intérieur du grain (développement 
de microbandes de cisaillement). 

Pour réaliser des pré-compressions, trois types d’éprouvettes ont été mises en œuvre : 
éprouvettes coudées par emboutissage, coudes en flexion 3 points ou éprouvettes pré-
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cisaillées. Dans le premier cas, le pré-écrouissage est caractérisé par le rayon de l’intrados du 
coude, dans le dernier, par le taux de cisaillement noté γ et défini comme suit : 

 

 

 

    �tan=
a
c

=�  

        Figure 50 – Définition du taux de cisaillement γ. 

En considérant le critère de Von Mises, une correspondance peut être établie entre le taux de 
cisaillement γ et la traction uniaxiale ε en considérant les déformations équivalentes d’un essai 
de traction simple et de cisaillement simple. Les relations suivantes sont alors vérifiées : 

γ = 3 ε                                                             (31) 

σ  = 3 τ                                                            (32) 

 où τ et σ sont les limites d’élasticité en cisaillement simple et traction simple respectivement 
(Annexe C). La réalisation d’essais pour différents trajets de déformation est détaillée dans le 
chapitre III. La Figure 51 montre l’effet de différents trajets de déformation sur la limite 
d’élasticité du matériau. Un pré-cisaillement de 0,20 élève de plus de 100 MPa la limite 
d’élasticité en traction simple. De plus la limite d’élasticité pour β = 0 est plus élevée que 
pour β = −1. En revanche, pour γ = 0,40, β n’a plus d’effet remarquable sur le comportement 
macroscopique en traction simple. La présence d’une entaille réduit légèrement l’allongement 
à rupture des éprouvettes. 
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Figure 51 – Courbes de traction pour différents trajets de déformation (acier T112, 

milieu primaire, 360°C, 5.10–8 s–1). 

4.4 Fluage à 320 et 360°C 
Des essais de fluage à 360°C ont été réalisé pour différents niveaux de contraintes, dans le 
cas d’un matériau non pré-écroui. Cependant, il semble que le matériau étudié soit peu 
sensible au fluage, quelle que soit la contrainte imposée (250, 300, 350 ou 400 MPa). Les 

ψ a

c 
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vitesses de fluage obtenues vont de 1,7.10−12 s−1 à 2,8.10−12 s−1 pour des durées d’essais 
comprises entre 4000 et 8000 h (Figure 52). Les vitesses de fluage évaluées à 320°C sont du 
même ordre après environ 1400 h d’essai.  

Des données disponibles dans la littérature [71] confirment la faible sensibilité au fluage 
thermique des aciers inoxydables austénitiques. A 350°C, pratiquement aucun fluage n’est 
observé (après 1000 h d’essai) quelle que soit la composition de l’acier inoxydable (azote, 
carbone). Ces résultats ont pour conséquence la limitation importante de la vitesse de 
déformation viscoplastique au fond d’une entaille ou d’une fissure, entre 320 et 360°C, 
sous charge imposée.  

Entre 100 et 250°C, la vitesse de fluage décroît progressivement lorsque la température 
augmente, pour devenir très faible à 250°C. D’après Tendo [72], au-delà de 300°C, le 
mécanisme de fluage est empêché par le vieillissement dynamique causé par l’interaction 
entre les dislocations et la grande diffusion des atomes de carbone et d’azote. Jenkins [73] a 
également observé le phénomène Portevin-Le Chatelier dans les aciers austénitiques entre 300 
et 700°C, auquel il corrèle l’augmentation importante de l’énergie d’activation pour le fluage 
secondaire dans ce même domaine de température. Au-dessus de 0,3 Tf les dislocations 
peuvent monter. Le mécanisme de diffusion des lacunes permet alors généralement à nouveau 
le fluage. 

Le phénomène de fluage dans les aciers inoxydables austénitiques n’est pas relié à une 
transformation martensitique différée. D’après Usami, le pré-écrouissage de l’acier 
inoxydable est un moyen efficace d’éviter le fluage du matériau entre 25 et 250°C. Des 
essais sur différentes compositions d’acier de type 18Cr-12Ni-2,5Mo ont montré que le fluage 
est d’autant plus aisé que l’acier est à bas carbone et fort azote [74].  
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Figure 52 – Vitesse de fluage en fonction de la température pour différents aciers inoxydables austénitiques et 

pour différents niveaux de contrainte. Aciers 304L (T112), 316LN [71] et 304 [75].  

4.5 Durcissement par les atomes de carbone et d’azote solutés 
Dans un métal pur, les principaux mécanismes de durcissement sont la force de Peierls 
(dépendant surtout de l’énergie de cohésion du cristal), l’écrouissage, l’effet de la taille de 
grain (loi de Hall-Petch) et l’effet de l’irradiation. Dans un alliage, les atomes en solution 
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solide tels que carbone et l’azote peuvent interagir avec les dislocations par divers effets 
décrits dans les paragraphes qui suivent [75]. 

L’azote en solution solide est un durcissant efficace qui ne réduit pas de façon significative la 
résistance à la rupture de l’acier. L’addition d’azote augmente l’EDE, limite le maclage, le 
glissement dévié et la montée des dislocations [76]. Dans les aciers inoxydables austénitiques, 
les atomes d’azote, associés à ceux de chrome, interagissent avec les dislocations. L’azote est 
attiré par les zones d’ordre à courte distance Fe-Cr. L’azote augmente le frottement de réseau. 

Les effets de l’azote et du carbone sont d’autant plus voisins que la température est élevée et 
qu’ils sont introduits en quantité importante. Ce sont les deux éléments d’alliage qui jouent le 
plus sur le taux de consolidation du matériau. 

4.5.1 Effet de taille 

Les atomes de carbones et d’azote sont très petits comparés aux atomes de fer. Le rayon 
atomique du carbone vaut 0,77.10−10 m contre 1,24.10−-10 m pour le fer cubique centré. Les 
atomes de C et N s’insèrent dans la maille α dans des positions de type ½ 0 0, provoquant une 
distorsion. Lorsqu’une maille est sollicitée en traction suivant [1 0 0], les positions ½ 0 0 sont 
les sites privilégiés des atomes solutés qui vont migrer pour les occuper. L’énergie absorbée 
par les atomes solutés pour se déplacer vers les sites favorables est représentative du 
frottement interne ou de réseau. La distorsion induite par ces atomes solutés produit une 
énergie d’interaction avec les dislocations vis et coins, alors qu’en général une dilatation de 
réseau interagit seulement avec les dislocations coins. 

4.5.2 Durcissements de solution solide et par les atmosphères 

Comme représenté sur la Figure 53, une dislocation peut s’épingler sur les atomes solutés se 
trouvant dans son plan de glissement (position ABC). Sous l’effet d’une contrainte, cette 
dislocation saute d’un soluté à un autre (position AB’C) en passant par un maximum 
d’énergie (position AC). Le travail de la contrainte appliquée doit donc être suffisant pour 
franchir ce maximum. Ce durcissement par solution solide est observé à très basse 
température, lorsque l’agitation thermique est insuffisante pour franchir ce maximum. Ce 
mécanisme n’est pas envisageable à 360°C dans notre matériau. 

 

 

 
Figure 53 – Interaction d’une dislocation avec des atomes de soluté. 

Les atomes de carbone et d’azote peuvent diffuser rapidement dans le fer, surtout dans la 
maille ferritique. Ils se rassemblent ainsi autour des dislocations en formant des atmosphères. 
Les dislocations, fortement ancrées, doivent être sollicitées par de fortes contraintes pour 
pouvoir se libérer de leur atmosphère. Expérimentalement, ce phénomène se traduit par la 
propagation de bandes de Lüders après avoir franchi un crochet de limite d’élasticité. Ce 
phénomène n’est pas observé à 360°C dans notre matériau. 

4.5.3 Effet Portevin-Le Chatelier 

Lorsque la température est suffisamment élevée pour permettre la diffusion des atomes solutés 
de C et N et si la vitesse de déformation plastique n’est pas trop importante les atomes solutés 
peuvent suivre les dislocations dans leur mouvement. En fait, lorsqu’une dislocation s’arrête 
sur un obstacle, la diffusion des atomes de C et N l’ancre efficacement. La contrainte 
nécessaire pour l’arrachement de la dislocation est alors accrue. Expérimentalement, cela se 
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traduit par une succession de crochets sur la courbe de force-déplacement du matériau sollicité 
en traction. Ce phénomène appelé effet Portevin-Le Chatelier (PLC) ne s’observe que 
dans des domaines température-vitesse de déformation particuliers. 

Certains auteurs [77] considèrent qu’il existe une corrélation théorique entre effet PLC et 
CSC. Cette corrélation peut être interprétée à plusieurs échelles :  

• A l’échelle des plans de glissement, par une compétition entre mobilité de différents 
atomes diffusant vers les dislocations (H et lacunes ou C et N). Cette compétition a 
pour effet de modifier le seuil de plasticité. 

• A l’échelle cristalline, par la réduction du nombre de systèmes de glissement actifs en 
pointe de fissure, facilitant ainsi la fissuration intergranulaire. 

• A l’échelle de la rupture, en augmentant la localisation de la plasticité et par conséquent 
en favorisant la coalescence des microfissures. 

Cependant, d’autres auteurs [78] ont montré expérimentalement que le déclenchement de 
l’effet PLC s’accompagnait de l’arrêt des fissures intergranulaires de CSC dans un 
superalliage 718 base nickel.  

L’effet PLC a été observé dans l’acier inoxydable austénitique par Jenkins [73] entre 300 et 
700°C. L’idée à retenir est donc que même si le phénomène PLC n’a pu être mis 
clairement en évidence à 360°C dans l’acier 304L T112, pour des vitesses de déformation 
comprises entre 10-9 et 10-7 s-1, l’effet sur la viscoplasticité des atomes de C et N en 
solution doit être considéré. Ces solutés pourraient contribuer à limiter le fluage du matériau 
dans la gamme de température et de vitesse de déformation correspondant à nos essais de 
CSC. 

4.5.4 Effet Suzuki 

Les dislocations dissociées ne peuvent glisser que dans un seul plan contenant deux vecteurs 
de Bürgers. Pour contourner un obstacle, elles doivent changer de plan de glissement et donc 
se recombiner, ce qui est coûteux en énergie. L’acier 304L a une faible EDE, même si celle-ci 
double pratiquement lorsque la température passe de 25 à 300°C. Les dislocations sont donc 
très dissociées et les lignes de glissement sont très rectilignes. La dissociation introduit dans la 
structure cubique centrée (CC) de l’austénite une bande de défaut d’empilement de structure 
hexagonale compacte (HC). Cette bande est d’autant plus large que l’EDE est réduite. La 
présence de solutés dans le matériau peu stabiliser la phase HC. La recombinaison des 
dislocations dissociées est alors plus difficile et par conséquent la mobilité des dislocations est 
réduite. Le matériau est donc durci par un effet chimique (effet Suzuki). Cependant, cet effet 
n’est observable qu’à relativement basse température car l’EDE augmente avec la 
température. 

5. Mécanismes de déformation du 304L 

5.1 Techniques d’analyse 
Les mécanismes de déformation sont étudiés via des observations à l’échelle macroscopique 
aux microscopes (optiques et électroniques). Les investigations aux échelles microscopiques, 
sont réalisées au MET. 

Pour les observations au microscope optique et au MEB, le matériau est préparé par une 
attaque électrochimique (acide oxalique) ou par un électropolissage (acide perchlorique). 
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Des lames minces pour observations au MET sont prélevées dans les éprouvettes de traction, 
de cisaillement, laminées et coudées par emboutissage. L’amincissement est réalisé par papier 
de grade 1000 jusqu’à une épaisseur de 150 µm et les 50 microns suivants à l’aide d’un papier 
de grade 2400. L’amincissement final est effectué au Beeper (solution A8, 7°C, 27,5 V). Les 
dépouillements au MET sont effectués à l’aide des données rassemblées dans le Tableau 9. 
Des diagrammes de diffraction permettent d’identifier les phases observées et leurs 
orientations par rapport au faisceau d’électrons incident. L’imagerie est réalisée en champ 
clair. Dans le cas du matériau pré-écroui par cisaillement, une encoche sur la lame mince 
permet de repérer l’axe de cisaillement.  

 Tableau 9 - Systèmes de glissement dans les structures CFC et CC. 
 Austénite Ferrite 

Paramètre de maille (nm) 0,35852 0,28664 
Plans denses (de glissement) {111} {110}, {112} {123} 

Vecteur de Bürgers ( b
�

) 
a
2

110< >  a
2

111< >  

�

b    (nm) 0,25351 0,24823 

5.2 Déformation en traction simple 
La déformation par traction simple à l’ambiante s’accompagne de l’apparition de nombreuses 
macles dans la matrice austénitique et de la fragmentation des bandes de ferrite résiduelle 
lorsque la traction est effectuée suivant le sens long des bandes.  

Au niveau macroscopique, la déformation, très hétérogène, se localise dans des lignes de 
glissement, souvent regroupées en bandes de glissement (Figure 54). Ces lignes rappellent que 
la déformation plastique s’effectue par glissement plan, selon des plans et des directions 
denses. Les lignes de glissement correspondent typiquement au glissement d’une vingtaine de 
plans adjacents. La déformation est quasiment nulle en dehors. A l’ambiante, ces bandes de 
glissement sont le siège de transformations martensitiques. Des lignes de glissement peuvent 
émerger sur les faciès de fissuration par CSC et cisailler les marches formées par la CSC 
(Figure 55). Les traces de glissement sont très rectilignes, à l’ambiante comme à 360°C, ce qui 
est lié au fait que le glissement dévié est difficile dans ce matériau dont l’EDE est faible.  

Au niveau microscopique, l’arrangement des dislocations est tout d’abord planaire pour ε = 
0,10 (Figure 56) puis cellulaire pour ε = 0,22 (Figure 57) [79]. Les domaines cohérents des 
cellules ont alors pour dimension 100 nm environ. 

 

  
Figure 54 – Emergence de lignes de glissement à la 

surface d’une éprouvette sollicitée en traction     
(360°C, 5.10-8 s-1). 

Figure 55 – Lignes de glissement émergent sur les 
marches d’une fissure de TGSCC en milieu REP 

(360°C, 5.10-8 s-1). 
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Figure 56 – Glissement de dislocations non dissociées  

G = 51000 (25°C, 10-2 s-1, ε = 0,02) [79]. 
Figure 57 – Arrangement cellulaire des dislocations     

G = 82000 (25°C, 10-2 s-1, ε = 0,22) [79]. 

5.3 Déformation en cisaillement simple 
Pour γγγγ ≈≈≈≈ 0,03 (soit εεεεeq ≈≈≈≈ 0,02) : On observe de nombreuses dislocations aux joints de grains 
(Figure 58,Figure 59). Certains joints sont d’ailleurs certainement des sous-joints du fait de la 
très faible désorientation souvent constatée. Dans les grains, les dislocations sont peu 
nombreuses et sans organisation particulière. Leur quantité est cependant suffisante pour 
révéler une faible déformation. 

Pour γ γ γ γ ≈≈≈≈ 0,21 (soit εεεεeq ≈≈≈≈ 0,12) : De nombreuses macles mécaniques sont présentes (Figure 
60). Une micromacle est assimilable à une faute d’empilement. De ce fait, une multitude de 
fautes d’empilements caractéristiques des aciers inoxydables austénitiques sont présentes. On 
notera que le maclage est d’autant plus aisé que l’EDE est faible. Le glissement des 
dislocations est planaire. Aucun arrangement en cellule n’est observé.  

Pour γγγγ ≈≈≈≈ 0,40 (soit εεεεeq ≈≈≈≈ 0,23) : La microstructure dominante est celle de macles dans 
l’austénite ou de micromacles dans la martensite α’. La densité de dislocations est très 
importante d’où une observation très difficile dans le plan de glissement {111}. Aucun 
arrangement en cellules n’est observé, alors que l’étude réalisée sur le même matériau écroui 
en traction a montré que le glissement n’est plus planaire pour une déformation de 0,22. Sur la 
Figure 61, de nombreuses lattes de martensite α’ sont présentes autour d’un îlot de ferrite, 
ainsi que de très petits grains. Les lattes de martensite sont espacées de 200 à 300 nm. De 
nombreuses dislocations y sont observées. La densité de dislocations présentes sur la Figure 
62 est élevée. Les lattes de martensite présentes sur la Figure 63 sont identifiées grâce au 
cliché de diffraction représenté sur la Figure 64.  

On observe de nombreuses lattes serrées souvent vierges de dislocations. La grande 
succession de plans d’interfaces (lattes) forme un obstacle efficace au mouvement des 
dislocations lors d’un second trajet de déformation (de surcroît complexe). 



Chapitre II : Caractérisation du matériau 
 

Page  55 
 

  
Figure 58 – Dislocations dans un grain austénitique     

(25°C, γ = 0,03). G = 36000, g
�

 = {001}, b
�

 = <100>. 
Figure 59 – Dislocations dans un grain austénitique     

(25°C, γ = 0,03). G = 36000, g
�

 = {001}, b
�

 = <110>. 

 

 

Figure 60 – Fautes d’empilements dans l’austénite       
(25°C, γ = 0,21). G = 64000, g

�
 = {110}, b

�

 = <200>. 
 

  
Figure 61 – Martensite α’ autour d’un îlot de ferrite 

(25°C, γ = 0,40). G = 8500, g
�

 = {110}. 
Figure 62 – Densité de dislocations élevée dans 

l’austénite (25°C, γ = 0,40).                                          
G = 36000, g

�
 = {001}, b

�

 = <100> 
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Figure 63 – Martensite d’écrouissage α’ (25°C,            

γ = 0,40). G = 14500, g
�

 = {112}. 
Figure 64 – Cliché de diffraction de la Figure 63 (25°C, 

γ = 0,40). G = 14500, g
�

 = {112}. 

5.4 Déformation en laminage 
Pour un écrouissage faible, on observe de l’austénite maclée et des lattes de martensite α’. Les 
joints de grains se distinguent très bien. Dans un même grain d’austénite, il est possible 
d’observer jusqu’à 3 directions différentes de lattes de martensite α’ (Figure 65). 

 

  
Figure 65 – Lattes de martensite α' (laminage 30% à 

l’ambiante). 
Figure 66 – Cliché de diffraction des lattes de 
martensite α' en zone [0 2 2 ] (laminage 30% à 

l’ambiante). 

  
Figure 67 - Grain fortement écroui entouré de grains 

peu écrouis (laminage 30% à l’ambiante). 
Figure 68 – Ferrite résiduelle pour un fort écrouissage 

(laminage 80% à l’ambiante). 

γγγγ    

αααα’ [200] 

[211] 

[011] 
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Figure 69 – Austénite micro-maclée (laminage 80% à 

l’ambiante). 
Figure 70 – Cliché de diffraction de l'austénite micro-

maclée (laminage 80% à l’ambiante). 

Pour des laminages plus importants, les observations montrent la présence de grains 
d’austénite très écrouie (Figure 67), ou d’austénite micro-maclée (Figure 69), ce qui traduit 
une forte hétérogénéité de la déformation et de fortes concentrations de contraintes locales 
(sur les joints de grains). Le cliché de diffraction des lattes d’austénite de la Figure 69 montre 
que deux cristaux d’austénite maclée en zone [110], ont un plan {111} en commun. Le plan 
de maclage est parallèle au plan dense {111}. La martensite α’ apparaît sous forme de lattes 
allongées entre lesquelles subsiste de l’austénite résiduelle. Les plans d’accolement entre 
austénite et martensite sont leurs plans denses respectifs, c'est-à-dire {111} pour l’austénite et 
{110} pour la martensite α’. La relation d’orientation entre les deux phases est donc de type 
Kurdjumov-Sachs. La succession de lattes de martensite αααα’ peu désorientées doit induire 
une déformation homogène au niveau macroscopique et limiter les concentrations de 
contrainte dans le grain. En revanche la juxtaposition de « gros » grains très désorientés 
doit nettement favoriser les concentrations de contrainte. 

La morphologie de la ferrite résiduelle ne change pas même pour un fort écrouissage tel qu’un 
laminage de 80% (Figure 68). Mais la ferrite est à l’origine de la localisation de la 
déformation plastique et de fortes concentrations de contrainte (incompatibilités de 
déformation). 

5.5 Déformation en emboutissage 
Des lames minces ont pu être prélevées à l’intrados d’une éprouvette coudée par 
emboutissage. Les lames ont été prélevées à la scie à fil dans le plan perpendiculaire à la 
direction de laminage initial. Les observations montrent une microstructure analogue à celle 
observée dans le cas d’un matériau laminé de 30%. Des lattes de martensite sont observées 
dans trois directions au maximum (Figure 71). Sur la Figure 72 sont présentes les trois phases 
du matériau : austénite (zone inférieure), ferrite (au centre) et martensite d’écrouissage (zone 
supérieure). La Figure 73 montre des lattes de martensite dans la zone supérieure de la Figure 
72, mises en évidence par diffraction (Figure 74). 

 

[-111] 

[111] 

[200] 
[200] 

[111] 



Chapitre II : Caractérisation du matériau 
 

Page  58 
 

  
Figure 71 – Lattes de martensite α' (3 directions). 

Emboutissage (rayon 1 mm). 
Figure 72 – Austénite, ferrite et martensite. 

Emboutissage (rayon 1 mm). 

  
Figure 73 – Lattes de martensite α'. Emboutissage 

(rayon 1 mm). 
Figure 74 – Cliché de diffraction de la figure 

précédente. Emboutissage (rayon 1 mm). 

6. Conclusions 
Durant la déformation à l’ambiante, le durcissement du matériau est tout d’abord lié au 
maclage de l’austénite. Le durcissement est alors important. Puis, lorsque la déformation 
(généralisée) dépasse 20%, la transformation martensitique apparaît et peut être corrélée à une 
réduction nette du durcissement. Ce phénomène est à relier à la redistribution des dislocations 
par la transformation martensitique. Au niveau microscopique, cela se traduit par la présence 
de nombreuses lattes de martensite vierges de dislocations. D’une façon générale, les macles 
mécaniques sont très présentes dans le matériau, dans les premiers stades de déformation. La 
martensite ε n’est pas observée, mais seulement la martensite α’. Les fines lattes de  
martensite α’ forment des amas, souvent localisés près des joints de grains ou des îlots de 
ferrite. Plus quantitativement, les mesures de diffraction des RX montrent que la quantité de 
martensite formée dans le matériau pré-cisaillé (γ = 0,40) est assez faible tout comme en 
traction (ε = 0,20). Les observations au MET montrent que les dislocations s’arrangent en 
cellules au voisinage de 15% de déformation en traction. Le 304L non écroui ne flue 
quasiment pas dans le domaine de température de notre étude (entre 320 et 360°C), ce 
qui pourrait être le résultat de la quantité importante d’éléments interstitiels dans l’alliage (C 
et N). Pour expliquer l’effet de ces solutés, divers mécanismes sont envisageables, tels que les 
effets Portevin Le Chatelier ou Suzuki, mais aucun d’entre eux n’a été clairement mis en 
évidence dans cette étude. Cette résistance au fluage restreint la possibilité d’envisager une 
vitesse de déformation viscoplastique au fond d’une entaille ou d’une fissure sous charge 
constante et d’une façon plus générale, limite la possibilité de fissuration par CSC assistée par 
la plasticité [35].  
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CCHHAAPPIITTRREE  IIIIII  ::  TTeecchhnniiqquueess  
eexxppéérriimmeennttaalleess  

Résumé : 

Trois types d’essais de CSC sont employés : déformation imposée, charge 
imposée et vitesse de déplacement imposée (la vitesse de déformation cible étant 
typiquement 5.10–8

 s–1). Diverses éprouvettes sont utilisées afin de diversifier les 
écrouissages (trajets de déformation) et les facteurs de concentration des 
contraintes et déformations (éprouvettes coudées, plates, entaillées …).  

Le milieu primaire réducteur est simulé par de l’eau pure lithiée-boriquée (360°C), 
contenant 30 cc d’hydrogène par kg d’eau. Le dépouillement des résultats consiste 
principalement en des observations de la fissuration aux microscopes optique et 
électronique et en un calcul par éléments finis (Code Aster) des contraintes et 
déformations en fin d’essais. 
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1. Introduction 
Ce chapitre présente les techniques expérimentales d’étude de la CSC au laboratoire. Sont 
passés en revue les principes des essais de CSC (sollicitations), les éprouvettes employées, 
ainsi que le principe général de dépouillement. Les essais permettent soit une approche plutôt 
qualitative des mécanismes de fissuration et des paramètres mis en jeu (essais sur éprouvettes 
coudées), soit une approche paramétrique plus quantitative (essais sur éprouvettes pré-
cisaillées). 

2. Principe des essais de CSC 
La sollicitation mécanique occupe une position majeure dans la conduite des essais de CSC. 
Différentes sollicitations sont employées, pouvant être classées en trois catégories : 
déplacement imposé, charge imposée et vitesse de déplacement imposée. 

Ces types d’essais sont complémentaires et donc tous utilisés dans cette étude. L’essai le plus 
représentatif du point de vue des composants de centrale REP est celui à déplacement 
imposé. Il permet la relaxation des contraintes au cours d’une éventuelle fissuration et donc 
l’arrêt des fissures. L’interprétation de cet essai d’amorçage s’appuie entre autres sur des 
essais mécaniques de relaxation anisotherme. Son principal inconvénient est qu’il requiert des 
temps très longs pouvant être prohibitifs. En effet, l’objectif des essais de laboratoire est 
d’obtenir des résultats dans un temps suffisamment court comparé à la durée de vie des 
composants. L’essai à vitesse de déplacement imposée est extrêmement sévère car la 
contrainte et l’écrouissage croissent de façon continue durant l’essai. La « sévérité » de l’essai 
augmente donc avec le temps. Il ne permet pas d’évaluer le temps d’incubation des fissures de 
CSC, mais il est cependant très utile lorsque le mécanisme de fissuration est intimement lié à 
la vitesse de déformation : on impose alors le paramètre pertinent tout en accélérant le 
phénomène. Durant l’essai, des dislocations sont perpétuellement créées et alimentent le front 
de fissure. Une succession d’essais interrompus permet en outre de localiser rapidement des 
seuils nécessaires pour l’amorçage et la propagation des fissures. L’essai à vitesse de 
déplacement imposée garantit pratiquement le déclenchement du phénomène, lorsqu’il est 
possible. La majorité des résultats présentés dans ce document concernent donc des essais à 
vitesse de déplacement imposée, qui permettent de conduire une étude paramétrique rapide en 
contrepartie d’une interprétation délicate des résultats (accroissement de la contrainte et de 
l’écrouissage tout au long de l’essai). L’essai sous charge imposée se positionne de façon 
intermédiaire. Il est généralement long et adapté à l’évaluation de la vitesse de propagation 
des fissures car la contrainte ne varie quasiment pas tout au long de l’essai. L’emploi 
d’éprouvettes entaillées ou pré-fissurées permet de contrôler la concentration des contraintes 
(kσ) ou le facteur d’intensité des contraintes en mode I (KI) et d’appliquer éventuellement des 
déchargements périodiques, afin de stimuler la propagation des fissures lorsque les 
mécanismes de CSC sont pilotés par la vitesse de déformation en fond de fissure. Tout comme 
les essais à déformation imposée, ce type d’essai permet d’évaluer un temps d’incubation des 
fissures de CSC. Dans certains cas des contraintes résiduelles peuvent suffire à amorcer la 
CSC. En général un seuil de contrainte ou un KI seuil sont recherchés, en dessous desquels 
aucune fissuration ne se produit, même pour un temps long défini, c'est-à-dire acceptable à 
l’échelle de la durée de vie des composants. 

3. Eprouvettes 
Les éprouvettes employées ont différentes géométries : coudées, plates ou plates avec 
entailles. Cette diversité permet de faire varier l’écrouissage du matériau (niveau de dureté, 
trajet de déformation), la localisation des champs mécaniques tels que contrainte et 



Chapitre III : Techniques expérimentales 
 

Page  61 
 

déformation, ou la triaxialité 13. Les différents pré-écrouissages ont pour conséquences de 
faire varier la teneur en martensite d’écrouissage, l’hétérogénéité de la déformation plastique, 
les structures et densités de dislocations. L’originalité de l’étude réside dans l’emploi d’essais 
séquentiels, c'est-à-dire de variations de chargements, éventuellement durant l’essai de CSC 
lui même : par exemple un amorçage de la CSC à vitesse de déplacement imposée, suivi d’un 
maintien sous charge imposée.  

Le matériau présente des hétérogénéités (dureté, teneur en ferrite, précipitation) souvent 
rencontrées dans les produits massifs. Pour éviter les effets liés à ces hétérogénéités, les 
éprouvettes de corrosion ont été prélevées à mi-épaisseur de la tôle, sauf mention contraire.  

L’état de surface résulte directement de la finition des éprouvettes et du milieu dans lequel ces 
dernières sont plongées. Ces états de surface sont précisés en fonction de la mise en œuvre des 
éprouvettes. 

Des entailles sont usinées par électroérosion dans certaines éprouvettes. Les entailles forment 
un défaut géométrique superficiel favorisant l’amorçage de la fissuration par CSC. Les 
facteurs de concentration des contraintes (kσ) et déformations (kε) sont calculés par éléments 
finis (cf. § 6). 

3.1 Eprouvettes plates  

3.1.1 Eprouvettes non pré-écrouies 

Les éprouvettes sont prélevées au cœur de la tôle, perpendiculairement à la direction de 
laminage (Figure 75). Les deux géométries utilisées sont schématisées sur la Figure 76 et la 
Figure 77. Deux entailles sont usinées par électro-érosion au centre de certaines éprouvettes 
(Figure 112). Les plus petites d’entre elles mesurent 150 µm de rayon, ce qui correspond au 
rayon du fil d’électro-érosion. L’état de surface résultant est représenté sur la Figure 78. L’état 
de surface du fût, toilé, est quant à lui représenté sur la Figure 79. 

 

 

 

 

 
Figure 75 – Prélèvement des éprouvettes plates. 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 76 – Eprouvette plate courte. 

 
 
                                                      
13 L’état de triaxialité des contraintes s’exprime par le rapport de la contrainte hydrostatique et de la contrainte équivalente au 
sens de Von Mises. 
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Figure 77 – Eprouvette plate longue. 

 

  
Figure 78 – Etat de surface électro-érodé en fond 

d’entaille (T112-C2). 
Figure 79 – Etat de surface toilé (T112-C2). 

3.1.2 Eprouvettes pré-écrouies par cisaillement 

3.1.2.1 Mise en œuvre du pré-cisaillement 

Comme l’essai de traction, l’essai de cisaillement simple est un essai que l’on peut considérer 
comme homogène avec une bonne approximation, pour des géométries favorables 
d’éprouvettes. L’essai de cisaillement simple est d’un grand intérêt dans le cas des tôles 
minces car il est possible d’atteindre des déformations plastiques assez grandes sans qu’il y ait 
localisation de la déformation. Le détail du principe de l’essai est décrit en annexe (Annexe 
D). 

Six plaques ont été prélevées dans l’épaisseur de la tôle T112, quatre d’épaisseur 1 mm et 2 
d’épaisseur 2 mm. Les deux plaques pré-cisaillées ont été prélevées dans le premier tiers de 
l’épaisseur de la tôle. Les plaques contiennent très peu de ferrite résiduelle mais quelques 
carbures. Les éprouvettes utilisées sont des tôles de 200 × 200 × 1 mm. Elles comportent deux 
zones utiles de 40 × 200 × 1 mm (Figure 81) où peuvent être prélevées des éprouvettes 
secondaires de traction (Figure 76) après pré-cisaillement. Les éprouvettes sont recouvertes 
d’une grille (pas de 2 mm), ce qui permet une mesure de la déformation et le contrôle de son 
homogénéité après pré-cisaillement.  

La vitesse de pré-cisaillement est 2,5.10–3 s–1, soit une vitesse de traverse 10–1 mm.min–1. Le 
choix de l’amplitude du pré-écrouissage est directement déterminé par le niveau de dureté à 
atteindre. Les pré-déformations sont faites à la température ambiante. 

Le pré-cisaillement de la tôle est réalisé grâce à un bâti composé d’un corps fixe (en deux 
parties) et d’une traverse mobile, coulissant à l’intérieur du corps fixe, dans sa partie centrale 
(Figure 80). L’éprouvette est fixée en son centre à la traverse coulissante et à ces extrémités au 
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bâti. Une huile lubrifiante est déposée sur les deux zones utiles de la tôle. Afin d’éviter le 
flambement des zones utiles, des lames métalliques sont intercalées entre le bâti et la tôle. Le 
serrage des deux parties du bâti est ajusté afin de permettre le glissement malgré les 
frottements et d’éviter le flambement. Après fermeture, le bâti est placé entre les plateaux 
d’une machine de traction utilisée dans ce cas en compression. 

Compte tenu de la capacité de la machine de traction et des caractéristiques mécaniques du 
matériau, il n’a pas été possible de cisailler une tôle de 1 mm d’épaisseur de γ = 0,4. Il a donc 
été nécessaire de diminuer la section utile de l’éprouvette, en réduisant de 40 mm sa longueur 
utile. La section de l’éprouvette initiale est de 20 mm × 1 mm × 2 = 40 mm2. Après réduction, 
la section est de 32 mm2. La capacité de la machine n’a pas permis de cisailler les tôles de 2 
mm d’épaisseur. 

Le prélèvement des éprouvettes secondaires est effectué suivant 3 directions définies par 
l’angle φ : 45°, 90° et 135°. A chaque valeur de φ correspond une valeur du paramètre β. 
Compte tenu de l’encombrement des éprouvettes dans les zones utiles, 7 éprouvettes 
secondaires ont pu être prélevées dans la tôle pré-cisaillée de 0,40 et 12 dans celle de 0,20. 

 

 

 

Figure 80 – Bâti de pré-cisaillement. Figure 81 – Tôle après pré-cisaillement (γ = 0,4). 

 Tableau 10 – Prélèvement des éprouvettes secondaires dans les tôles pré-cisaillées. 

Zone utile des tôles Nombre d’éprouvettes secondaires 
prélevées 

Longueur 
(mm) 

Largeur 
(mm) 

Epaisseur 
(mm) 

Pré-ciaillement 
ββββ = –1 ββββ = 0 ββββ = +1 

200 0,2 6 6 0 
140 

40 1 
0,4 3 2 2 

 

Les essais de CSC sont donc réalisés sur éprouvettes plates prélevées dans les zones utiles des 
tôles pré-cisaillées dans différentes directions (Figure 82). Le choix de l’orientation des 
éprouvettes secondaires permet de considérer différents phénomènes. Ainsi des éprouvettes 
sont tout d’abord prélevées avec des angles φ de 45° et 90°. Dans le premier cas, cela permet 
de reproduire le cycle compression-traction (Figure 83). Dans le second, des systèmes latents 
de dislocations sont activés lors de l’essai de CSC. 
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Figure 82 – Prélèvement des éprouvettes secondaires dans la tôle pré-cisaillée. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 83 – Trajets pseudo-monotone (a) pseudo-Bauschinger (b) et orthogonal (c). 

3.2 Eprouvettes coudées  

3.2.1 Mise en œuvre 

Des éprouvettes plates sont prélevées par électro-érosion dans le matériau comme indiqué sur 
la Figure 75. La surface est ensuite polie électrolytiquement. Le dispositif d’emboutissage est 
composé d’un poinçon, d’une matrice et d’un système de mise en pression, comme schématisé 
sur la Figure 85. 

L’emboutissage est réalisé dans la zone centrale de l’éprouvette pour trois rayons différents (1, 
2 ou 3 mm). L’emboutissage est contrôlé par un manomètre, mais le niveau de pression est 
laissé à l’appréciation de l’expérimentateur. La lubrification entre l’éprouvette, la matrice et le 
poinçon est assurée pendant l’emboutissage par plusieurs épaisseurs de film plastique. A 
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l’issue de l’emboutissage, un retour élastique important est constaté, traduisant la présence de 
fortes contraintes résiduelles au niveau des coudes (Figure 86). 

Afin de déconvoluer les effets géométriques du coude de ceux de l’écrouissage, des 
éprouvettes ont été usinées dans le coupon T112, directement avec la forme du coude. Les 
éprouvettes usinées directement avec la forme d’un coude sont mises en essai à l’état brut 
d’usinage. 

Les cotes des éprouvettes coudées sont indiquées sur la Figure 84. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 84 – Schémas des éprouvettes coudées par emboutissage. 

  
Figure 85 – Dispositif expérimental d’emboutissage. 

 
Figure 86 – Eprouvette coudée par emboutissage. 

3.2.2 Ecrouissage dans les éprouvettes embouties 

A l’issue de l’usinage des éprouvettes plates, les deux faces de l’éprouvette subissent un 
toilage. Certaines éprouvettes sont rectifiées (2 faces) et l’une des deux faces peut subir un 
fraisage en bout (sur la face correspondant à l’intrados du coude après emboutissage). 

Certaines éprouvettes sont électro-polies et ainsi débarassées de la couche écrouie présente à 
leur surface à l’issue de l’emboutissage. L’électropolissage est effectué dans une solution du 
type BEPER (10% en volume d’acide perchlorique dans 90% d’éther monobutylique 
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d’éthylène glycol) pour une densité de courant de 30 µA.cm–2. L’épaisseur initiale de 
l’éprouvette est de 3 mm et celle finale de 2,9 mm. 

La dureté dans les parties non déformées (linéaires) est voisine de 180 HV0,1 quel que soit le 
rayon d’emboutissage, ce qui correspond à la dureté mesurée à cœur dans un échantillon non 
embouti. Dans les zones embouties, la dureté augmente fortement en surface (Figure 87, 
Figure 88 et Figure 89). Elle atteint respectivement pour les rayons de courbure de 1, 2 et 3 
mm, 420, 340 et 310 HV0,1 à l’intrados du coude (face en compression) et 420, 400 et 380 
HV0,1 à l’extrados du coude (face en traction). La zone durcie par l’écrouissage est plus 
importante à l’extrados sauf pour l’éprouvette emboutie avec un rayon de 1 mm. Le gradient 
de dureté est assez important entre les surfaces et le cœur de l’éprouvette. La dureté minimale 
dans le coude de l’éprouvette emboutie avec un rayon de 1 mm s’élève à 260 HV0,1. Il n’y a 
donc pas de fibre neutre dans ce cas. Ceci est lié à l’étirement du matériau superposé à son 
cintrage. En revanche, une fibre neutre est présente dans le cas de l’éprouvette emboutie avec 
un rayon de 3 mm, car la dureté y est voisine de 180 HV0,1. La mise en forme s’approche alors 
de celle d’un pliage. La dispersion des résultats est assez importante dans les zones 
embouties, surtout dans le cas de l’éprouvette emboutie avec un rayon de 2 mm. La 
dispersion est de 20 HV0,1 dans les zones non déformées. Au niveau des contre-coudes, la 
dureté augmente également mais elle reste légèrement inférieure aux valeurs mesurées dans le 
coude de l’éprouvette. 

 
 

Figure 87 – Carte de dureté HV0,1 sur l’éprouvette 
emboutie avec un rayon de 1 mm. Interpolation linéaire 

à partir de 600 points environ. 

Figure 88 – Carte de dureté HV0,1 sur l’éprouvette 
emboutie avec un rayon de 2 mm. Interpolation linéaire 

à partir de 600 points environ. 

  
Figure 89 – Carte de dureté HV0,1 sur l’éprouvette 

emboutie avec un rayon de 3 mm. Interpolation linéaire 
à partir de 600 points environ. 

Figure 90 – Microstructure à l’intrados du coude d’une 
éprouvette emboutie (rayon 1 mm, face en 

compression). 

10µm 
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La microstructure est révélée grâce à une attaque électrochimique à l’acide oxalique (Figure 
90). Elle ne diffère pas de façon notable selon le rayon d’emboutissage. Les faces en 
compression et traction sont également similaires au niveau microstructural. Sur une épaisseur 
de l’ordre de quelques grains en surface, la déformation se manifeste par l’apparition de 
nombreuses lignes de glissement parallèles. Les macles sont très nombreuses, même dans le 
matériau non écroui. 

3.2.3 Mesure des déformations à la surface des éprouvettes embouties 

La technique utilisée pour la mesure des déformations consiste à comparer avant et après 
déformation les dimensions des mailles de microgrilles déposées à la surface d’une 
éprouvette. 

Après emboutissage, l’observation des grilles révèle l’hétérogénéité de la déformation. De 
très nombreuses lignes de glissement sont présentes (Figure 91) ainsi que par endroit (à 
l’apex) quelques chevauchements de matière (Figure 92). Dans le cas de l’éprouvette 
emboutie avec un rayon de courbure de 1 mm, des fissures mécaniques sont observées. D’une 
façon générale, les grilles n’ont subi aucun dommage à l’exception d’une faible proportion de 
la grille la plus sollicitée sur l’éprouvette emboutie avec un rayon de courbure de 1 mm. La 
surface à l’intrados du coude a une rugosité importante.  

 

  
Figure 91 – Hétérogénéité des déformations et lignes de 

glissement (T112-10). 
Figure 92 – Fissure mécanique et chevauchement 

(T112-8). 

La déformation à l’intrados des coudes est très hétérogène. Dans les zones les plus déformées, 
elle peut varier du simple au double (Figure 91). La déformation semble être maximale au 
voisinage immédiat de l’apex de l’éprouvette.  

Les maxima des déformations sont cohérents au regard des rayons d’emboutissage. La 
déformation mesurée à la surface de l’éprouvette emboutie avec un rayon de 1 mm est 
inférieure à celle réellement présente car le maximum de la déformation est localisé entre 
deux grilles. Compte tenu de l’incertitude, les compressions moyennes à l’apex des 
éprouvettes de rayon 1, 2 et 3 mm sont respectivement –0,40, –0,37 et –0,33 ±0,05. En outre, 
les déformations maximales locales liées à l’hétérogénéité de la déformation sont environ 
supérieures de 5 points aux valeurs précédentes. Les déformations transversales maximales 
sont comprises entre 0,10 et 0,15 pour les trois rayons d’emboutissage. 

3.3 Eprouvettes axisymétriques 
Quatre éprouvettes axisymétriques ont été prélevées dont trois avec entaille en U. Les 
profondeurs et rayons des entailles varient ainsi que les sections des fûts, afin de varier les 
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contraintes en fond d’entaille et les taux de triaxialité. Les côtes des quatre éprouvettes sont 
précisées au chapitre V. L’état de surface caractéristique est celui des éprouvettes plates. 

3.4 Eprouvettes de type U-bends 
Les U-bends sont mis en forme par flexion à partir de languettes planes (105 × 10 × 2 mm) 
prélevées au cœur de la tôle. Le rayon de courbure est de 5 mm. La déformation liée au 
cintrage de l’éprouvette U-bend est comprise entre 0,10 et 0,20. L’état de surface résulte d’un 
fraisage et d’une rectification fine. Des U-bends alternés sont obtenus par l’inversion du sens 
de pliage, après un premier pliage. Les U-bends alternés permettent de tester l’effet d’un trajet 
complexe de déformation sur la CSC. La dureté à l’extrados des U-bends est voisine de 355 
HV. 

 
Figure 93 - U-bend alterné. 

3.5 Eprouvettes de type selles de cheval 
Les éprouvettes « Selles de cheval » ou RUBs (reverse U-bends) sont mises en forme par 
flexion de demi-tubes (épaisseur = 2,54 mm). L’état de surface est fortement écroui par 
fraisage ou tournage. La position attendue des fissures de CSC est repérée en rouge sur la 
Figure 95. La déformation liée au cintrage est assez complexe et correspond à une 
déformation comprise entre 0,4 et 0,5. Garriga-Majo et Bouzina [80,81] ont démontré que 
certaines zones de l’éprouvette passent en compression lors de la mise en forme. 

Des mesures par DRX ont été réalisées afin d’évaluer les contraintes en surface dans les zones 
d’amorçage potentiel des fissures de CSC et d’identifier la présence de martensite 
d’écrouissage. Les contraintes sont mesurées uniquement dans la phase austénitique. Les deux 
zones de mesures sont le centre de l’éprouvette et l’un des bords 14 (Figure 95). Deux 
éprouvettes ont été caractérisées, l’une mise en œuvre à partir d’un tube fraisé (T112F12) et 
l’autre à partir d’un tube toilé (T112T20). 

Après analyse, on constate que les contraintes équivalentes de Von Mises sont plus élevées 
(+250 MPa environ) lorsque le matériau est fraisé que lorsqu’il est toilé. De plus ces mêmes 
contraintes sont légèrement plus faibles (–50 à –140 MPa selon l’état de surface) au centre 
que sur les bords des éprouvettes. La désorientation du repère principal est deux fois plus 
grande dans l’éprouvette fraisée (–8°) que dans l’éprouvette toilée (–15°). On notera que les 
largeurs intégrales des pics de diffraction (L.I.) sont plus grandes lorsque le matériau a été 
fraisé. Cette grandeur est d’autant plus importante que l’écrouissage est important. Enfin, les 
taux de triaxialité déterminés à partir des contraintes équivalentes et hydrostatiques sont très 

                                                      
14 Point positionné à 0,17 fois l’ouverture (suivant θ) de la selle de cheval (zone de fissuration potentielle). 
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proches et compris entre 1,51 et 1,58. La martensite d’écrouissage (α’) a été identifiée dans 
les deux éprouvettes. 

 Tableau 11 – Résultats des mesures de contraintes dans deux SDC. 

Eprouvette Mesure σσσσ11 
(MPa) 

σσσσ22 
(MPa) 

σσσσI 
(MPa) 

σσσσII 
(MPa) 

αααα    
(°) 

σσσσeq 
(MPa) 

σσσσH 
(MPa) 

L.I. 
(°2θθθθ) 

2θθθθ0 
(°) 

T112F12 * Centre  
1202  
± 121 

1032 
± 122 

1207 1027 –9,70 1131 745 
4,30  

± 0,67 
151,868 

T112F12 * Bord  
1343  
± 167 

1193 
± 171 

1345 1190 –7,21 1276 845 
4,25  

± 0,54 
151,882 

T112T20 ** Bord  
1036  
± 80 

922 
± 80 

1047 911 –16,51 986 653 
3,15  

± 0,48 
152,203 

T112T20 ** Centre  
1038  
± 108 

750 
± 108 

1058 730 –14,37 939 596 
3,15  

± 0,36 
152,123 

* Fraisée, ** Toilée. 

 

  
Figure 94 – Eprouvette de type RUB. Zone 
potentielle d’amorçage des fissures de CSC 

(en rouge). 

Figure 95 – Mesures des contraintes par DRX. I et II sont les 
directions principales des contraintes, désorientées de α par rapport 

aux axes 1 et 2 du repère macroscopique. 

3.6 Eprouvettes de type CT 
Les essais sur éprouvettes de type Mécanique de la Rupture sont les seuls à être reconnus pour 
estimer de façon fiable la vitesse de propagation d’une fissure. Leur mise en œuvre est 
cependant beaucoup plus lourde que celle des essais sur éprouvette de traction. Quatre 
éprouvettes ont été préparées dont deux dans un matériau pré-écroui par laminage (40%). La 
pré-fissuration est réalisée par fatigue dans l’air ambiant. La largeur B de l’éprouvette et la 
longueur a de pré-fissuration doivent satisfaire les conditions suivantes :  

2
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a                                        (33) 

La première condition garantit un état de déformation plane en fond de fissure. La seconde 
permet d’éviter la relaxation des contraintes en fond de fissure par déformation plastique 
globale.  
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Figure 96 - Eprouvette de type CT. 

4. Mise en œuvre et dépouillement des essais de CSC 

4.1 Autoclave statique 
Du fait des conditions sévères imposées par le milieu, les essais de CSC sont réalisés en 
autoclave statique (capacité 1 litre) dont le corps est en Hastelloy et le couvercle est en acier 
inoxydable 316 muni d’une boite à eau pour assurer le refroidissement des joints en Viton 
(étanchéité entre le couvercle et les bagues d’amarrage, Annexe H). Des pièces en Zircaloy 
oxydé permettent l’isolation électrique de l’éprouvette, évitant ainsi tout couplage galvanique.  

L’intérieur de l’autoclave, comme toutes les pièces du dispositif de traction qui se trouvent à  
l’intérieur (en contact avec le milieu primaire) sont soigneusement nettoyés à l’eau puis à 
l’acétone dans un bac à ultrasons avant assemblage et introduction du milieu primaire. 

 

         
Figure 97 - Autoclave statique.      Figure 98 - Amarrage des éprouvettes. 

4.2 Solution primaire d’essais en autoclave statique 
La solution primaire nominale est composée d’eau lithiée-boriquée. 1000 ppm de bore sont 
introduits sous forme d’acide borique H3BO3 (5,72 g.l–1 à 360°C) et 2 ppm de lithium sous 
forme de lithine LiOH,H2O (12,34 mg.l–1 à 360°C). Le pH de la solution est faiblement 
basique (7,2) mais proche de la neutralité (5,5 à 360°C) et possède de très faibles teneurs en 
oxygène dissous et en ions chlorures, respectivement inférieures à 10 et 50 ppb. Les teneurs en 
ions fluorures et sulfates sont inférieures à 50 ppb.  

Eprouvette 

Tige mobile de transmission du 
déplacement 

Tête fixe d’amarrage  



Chapitre III : Techniques expérimentales 
 

Page  71 
 

La solution d’essai est introduite dans l’autoclave avant sa fermeture. Afin de désoxygéner la 
solution, un volume de 20% d’eau déminéralisée est ajouté dans la solution, avant de procéder 
à son élimination par dégazage à 125°C. Cela assure une teneur en oxygène dissous inférieure 
à 10 ppb. L’hydrogène est introduit sous forme d’une surpression de 4 bar, à 125°C. Ceci 
correspond à une teneur en hydrogène dissous de 30 cc.kg–1 d’eau à 360°C [82]. Tous les 
essais réalisés dans cette étude sont effectués au potentiel libre. Le potentiel est ainsi proche 
de celui de la réduction de l’eau (équation 5, page 8). 

4.3 Milieu inerte d’essais en autoclave statique 
Des essais en milieu inerte (argon) sont réalisés afin de déterminer le comportement du 
matériau en l’absence de milieu agressif, lorsqu’il est soumis à une sollicitation de traction 
lente à 360°C. Les résultats permettent de distinguer sur les faciès de rupture les dommages 
d’origine purement mécanique de ceux résultant de la CSC. 

4.4 Chargement et instrumentation 
Pour les essais à vitesse de déplacement imposée, le chargement est assuré par le 
déplacement d’une traverse contrôlée par la vitesse d’un moteur associé à plusieurs 
réducteurs. L’effort mesuré est la somme de l’effort imposé à l’éprouvette, de « l’effet de 
fond » lié à la pression sur la section non compensée de la ligne d’amarrage et des frottements. 
Cet effort peut atteindre 4600 N (dont 3800 N pour le seul effet de fond), soit 80% de la 
charge totale imposée lors de la rupture d’une éprouvette pré-cisaillée (γ = 0,2). La 
température, la force et le déplacement sont systématiquement enregistrés. 

Les essais séquentiels comprennent un chargement à vitesse de déplacement imposée suivi 
d’un maintien de la charge après arrêt programmé du moteur de traction. La charge est alors 
imposée par un système d’amplification d’une charge morte. La masse imposée est légèrement 
supérieure à celle de la première séquence (traction lente). Elle intègre les forces de 
frottements. 

Dans le cas des essais de type Mécanique de la Rupture (éprouvettes CT), les grandeurs 
enregistrées sont la température, la force, la teneur en hydrogène et le potentiel électrique 
[83,84,85]. La mesure de cette dernière peut permettre de détecter l’amorçage de fissures et de 
suivre sa progression (après étalonnage). Certains laboratoires exploitent les mesures de 
potentiel électrique pour évaluer la vitesse de propagation de la fissuration. Cependant, les 
conditions à rassembler (front de fissure régulier, fissure plane et non ramifiée …) pour 
l’obtention d’une mesure quantitative raisonnable sont telles qu’à l’heure actuelle cette 
technique n’est pas satisfaisante. 

4.5 Dépouillement des essais de CSC 
Le dépouillement des essais de CSC comprend : 

• L’analyse chimique du milieu primaire à l’issue des essais de CSC. Les deux méthodes 
employées sont la chromatographie ionique et la spectroscopie d’émission (Annexe I). 

• L’analyse fractographique de la fissuration (microscopie optique, MEB). 

• L’évaluation de l’écrouissage dans les zones d’amorçage des fissures de CSC. Pour cela, 
les éprouvettes sont découpées puis enrobées dans une résine. Des mesures de dureté 
Vickers sont effectuées au voisinage des fissures afin d’évaluer l’écrouissage local dans 
les zones d’amorçage (Figure 99). Les coupes microscopiques permettent également 
d’évaluer la profondeur de fissuration (Figure 100). 
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• L’évaluation par calculs éléments finis des contraintes et déformations dans les zones 
d’amorçage des fissures.  

 

  
Figure 99 – Mesures de dureté au voisinage des 

amorces de CSC au fond d'une entaille. 
Figure 100 – Mesure de la profondeur d’une amorce de 

CSC au fond d'une entaille. 

5. Calcul des contraintes et déformations dans les éprouvettes de 
CSC 

5.1 Objectif 
L’objectif est d’estimer les contraintes et déformations dans les zones d’amorçage des 
fissures. Les calculs sont valides uniquement tant que les fissures sont très courtes. Les 
fissures s’amorcent souvent très tôt dans les zones de localisation des contraintes et 
déformations. Les dépouillements des calculs sont donc le plus souvent limités aux premiers 
stades de déformation macroscopique. Les calculs, réalisés avec le Code Aster, portent sur les 
éprouvettes coudées non pré-écrouies, les éprouvettes plates entaillées (essais à vitesse de 
déplacement imposée) et les éprouvettes axisymétriques entaillées (essais à charge imposée). 
Les dépouillements des calculs sont focalisés dans les régions de localisation de la 
déformation, c’est-à-dire à l’intrados des coudes des éprouvettes et au fond des entailles. On 
cherchera le plus souvent à exprimer les facteurs de concentration des contraintes et 
déformations dans ces zones d’amorçage potentiel de la CSC. 

5.2 Modélisation du matériau 
Le comportement du matériau est défini dans le code de calcul point par point à partir d’une 
courbe de traction monotone en considérant l’écrouissage isotrope. La courbe de traction 
utilisée est celle du matériau pré-écroui lorsque cela est nécessaire. La microstructure du 
matériau est composée de grains austénitiques équiaxes d’environ 50 µm, contenant moins de 
5% de ferrite. Cette phase est négligée dans les calculs, tout comme la martensite 
éventuellement formée lors d’un pré-écrouissage à froid. La compression de l’austénite 
induite par la martensite peut d’ailleurs tout à fait être négligée lors des essais à vitesse de 
déformation imposée car la contrainte augmente continûment. La dimension des mailles dans 
les zones de localisation est généralement voisine de 150 µm (une maille contient alors 
environ 9 grains).  
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5.3 Traction d'éprouvettes coudées non pré-écrouies 

5.3.1 Modélisation des éprouvettes 
Les éprouvettes sont modélisées en 2D à l’aide du mailleur GIBIANE. Par raison de symétrie, 
seules des demi-éprouvettes sont maillées (Figure 101). Le maillage est raffiné dans la région 
du coude et plus particulièrement à l’intrados. Les mailles sont des éléments quadrangulaires à 
8 nœuds. Le maillage comprend 2000 éléments soient 6241 nœuds. Les mailles les plus fines 
ont des dimensions légèrement supérieures à 150 µm.  

 
Figure 101 – Maillage 2D d'une éprouvette coudée non pré-écrouie. 

5.3.2 Conditions aux limites 
La traction de l’éprouvette est pilotée en imposant des incréments de déplacements égaux en 
tête de la demi-éprouvette, suivant 

�
X  dans le repère global (O,

�
X ,

�
Y ). Le déplacement 

suivant 
�
Y  y est de plus interdit (en un point), conformément aux conditions expérimentales. 

Au niveau du plan de symétrie (apex de l’éprouvette), seul le déplacement (suivant 
�
X ) est 

interdit.  

5.3.3 Simulation numérique 
Les calculs sont effectués successivement en supposant les déformations planes puis les 
contraintes planes. Les incréments de déplacement sont de 0,05 mm. Les incréments de 
déformation utilisés pour la relation de comportement sont les déformations linéarisées de 
l’incrément de déplacement dans la géométrie réactualisée. La matrice tangente (phase de 
prédiction) est réactualisée tous les 5 incréments et toutes les 4 itérations de Newton, pour un 
instant donné. L’option SIMO_MIEHE est utilisée afin de prendre en compte toutes les 
composantes du tenseur gradient de déformation.  Le critère de convergence consiste à 
imposer un résidu relatif de 10–4 et un résidu global de 10–5. A chaque incrément de 
déplacement, ce critère est atteint en un nombre raisonnable d’itérations (inférieur à 10).  

5.3.4 Résultats 
Les composantes des tenseurs des contraintes et des déformations sont calculées dans un 
repère global. L’analyse des résultats concerne la zone où s’amorcent et se propagent les 
fissures de corrosion sous contrainte, c’est à dire à l’intrados du coude de l’éprouvette. Les 
grandeurs macroscopiques ou apparentes sont évaluées en faisant abstraction de la présence 
du coude.  

Evolution des contraintes et déformations au cours de la traction  

Les contraintes augmentent très rapidement à l’intrados du coude dès les premiers instants de 
la déformation (Figure 103). La composante σyy est relativement faible tout au long de la 
déformation et celle de cisaillement σxy est négligeable. Le gradient de contrainte σxx à l’apex 
est assez faible jusqu'à 4% d’allongement macroscopique. 

 

O X
�

 

Y
�
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Evolution de la vitesse de déformation au cours de la traction 
La vitesse de déformation macroscopique est imposée à 5.10–8 s–1. Celle effective à l’intrados 
du coude est supérieure du fait de la géométrie de l’éprouvette. La vitesse de déformation est  
déterminée en post-traitement, en calculant en chaque point de la courbe de déformation en 
fonction du temps la valeur de la pente. Le temps est introduit en établissant une 
correspondance entre incrément de déplacements et incrément de temps à partir de données 
expérimentales ( l�δ = 0,015 mm.s–1). La Figure 104 donne l’évolution de ��  à l’intrados du 
coude en fonction de la déformation macroscopique de l’éprouvette. La forte croissance 
initiale de ��  correspond à l’effet « bras de levier » du coude, qui localise fortement la 
déformation au début de la traction. Puis la zone affectée par la déformation plastique s’étend 
alors que l’effet du coude décroît (partie faiblement croissante de la courbe). Enfin, la 
plastification affecte fortement le fût de l’éprouvette qui finit par « s’aplatir » totalement. La 
vitesse de déformation à l’intrados décroît pour tendre vers celle macroscopique (dernière 
partie de la courbe, décroissante). 

Concentration des contraintes, déformations et vitesse de déformation 
L’effet géométrique du coude, semblable à celui d’une entaille, se traduit par une forte 
concentration des contraintes et déformations à l’intrados du coude (Figure 105). Après 2% 
d’allongement macroscopique, le facteur de concentration des contraintes kσ est de 11, celui 
des déformations kε (et vitesses de déformation) est de 7. Pour un allongement supérieur à 
10%, kε et kσ tendent respectivement vers 6 et 4.  

Influence du rayon du coude sur le comportement mécanique 
La variation du rayon du coude n’a pas d’incidence sensible sur la contrainte macroscopique 
de l’éprouvette comme le montre la Figure 106. En revanche des calculs annexes ont montré 
que le début de la courbe est très sensible à la longueur du bras de levier constitué par le 
coude.  
La Figure 107 décrit l’évolution de la concentration des déformations et de la vitesse de 
déformation à l’intrados du coude du côté en traction, au cours de la déformation. La 
concentration diminue lorsque le rayon du coude augmente, cette réduction étant d’autant plus 
marquée que les rayons sont faibles.  
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Figure 102 – Evolution des contraintes macroscopique et à l’intrados du coude en fonction de la déformation 

macroscopique (360°C). Rayon 1mm. 
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Figure 103 – Déformation à l'intrados du coude pour macroε� = 5.10–8 s–1 (360°C). Rayon 1 mm. 
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Figure 104 – Evolution de la vitesse de déformation en fonction de la déformation 

macroscopique à l’intrados du coude pour macroε� = 5.10–8 s–1 (360°C). Rayon 1 mm. 
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Figure 105 – Evolution de la concentration des contraintes, des déformations et de la vitesse de déformation en 

fonction de la déformation macroscopique pour macroε� = 5.10–8 s–1 (360°C). Rayon 1 mm. 
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Figure 106 – Influence du rayon du coude sur la courbe de traction (360°C).  
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Figure 107 – Evolution du facteur de concentration des déformations en fonction de la déformation 

macroscopique (360°C). 

5.3.5 Validation 
La validation s’appuie sur la courbe de traction d’un essai en milieu inerte, à 360°C, réalisé 
sur l’éprouvette R1T112-5 (essai TL626). 
La courbe expérimentale (Figure 102) comporte un changement de pente après environ 6% de 
déformation, parfaitement reproduit par le calcul, ce qui apporte une première validation 
qualitative. Ce changement de pente est une conséquence directe de la géométrie de 
l’éprouvette. Le bras de levier induit par le coude provoque une plasticité quasi immédiate à 
l'intrados de l'éprouvette, d'où la limite d'élasticité apparente sur la courbe de traction lente, 
très faible devant celle du matériau. Lorsque la contrainte macroscopique atteint environ 115 
MPa, l'effet de bras de levier du coude disparaît et la courbe de traction change de pente. La 
courbe de traction lente de l'éprouvette coudée est donc un chevauchement de deux courbes, la 
première relative à la zone du coude, la seconde à l'éprouvette dépourvue de l'effet de 
concentration au niveau du coude.  
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La courbe de traction calculée est globalement proche de la courbe expérimentale. Après 5% 
d’allongement macroscopique, la courbe calculée s’écarte de la courbe expérimentale. Elle est 
néanmoins située au dessus de la courbe expérimentale ce qui est cohérent du fait de 
l’éventuel endommagement (à l’intrados du coude), non pris en compte dans le calcul. Après 
10% d’allongement macroscopique, les deux courbes sont parallèles et séparées de 30 MPa. 

5.3.6 Conclusion  
Les facteurs de concentration des contraintes et déformations varient de 4 à 15 en fonction du 
rayon du coude des éprouvettes. Ces facteurs diminuent lorsque le rayon du coude augmente. 
La vitesse de déformation dans les zones sensibles à la fissuration, paramètre primordial des 
essais de corrosion sous contrainte, est nettement supérieure à celle imposée à l’éprouvette, 
d’un facteur 4 à 8 en fonction du rayon du coude. 

5.4 Traction d'éprouvettes entaillées 
Les résultats des calculs sont situés en annexe (Annexe F). Ils comprennent les contraintes et 
déformations en fond d’entaille et les facteurs de concentration de ces grandeurs. Ces courbes 
sont utilisées lors du dépouillement des essais de CSC. 

5.4.1 Modélisation des éprouvettes plates entaillées 
Les éprouvettes sont maillées en 3D à l’aide d’éléments CU20. Le maillage 3D est extrudé à 
partir du maillage 2D d’un quart d’éprouvette (Figure 108). Le maillage est raffiné dans la 
région du fond d’entaille. La maille la plus petite a les dimensions moyennes d’un grain (50 
µm). Le choix du raffinement est fortement imposé par la géométrie de l’entaille (rayon de 
150 µm). Les incréments de déplacements (notés δu) imposés en tête de la demi éprouvette 
sont de 0,1 mm ou 0,01 mm selon les cas. Les conditions aux limites sont les suivantes : 

• Sur la face de symétrie contenant l’entaille, dans le plan (O, Y
�

, Z
�

) : dX = 0 ; 
• Sur la face de symétrie dans le plan (O, X

�
, Z
�

) : dY = 0 ; 
• Sur la face de symétrie dans le plan (O, X

�
,Y
�

) : dZ = 0 ; 
• Sur la goupille (tête de l’éprouvette) : dX = δu. 

 
Figure 108 – Vue 2D du maillage 3D d'une éprouvette plate entaillée. 

5.4.2 Modélisation des éprouvettes axisymétriques entaillées 
Les éprouvettes sont maillées en 2D à l’aide d’éléments QUA8 (Figure 109). Le maillage est 
raffiné dans la région du fond d’entaille. Les incréments de déplacements (notés δu) imposés 
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en tête de la demi éprouvette sont de 0,1 mm ou 0,01 mm selon les cas. Les conditions aux 
limites sont les suivantes : 

• Sur la face de symétrie contenant l’entaille : dX = 0 ; 
• Sur la ligne de symétrie dans le plan (O, X

�
,Y
�

): dY = 0 ; 
• Sur la tête de l’éprouvette : dX = δu. 

Les calculs sont effectués en appliquant la modélisation axisymétrique du Code Aster au 
maillage décrit en 2D.   
 

 
Figure 109 – Maillage 2D de l'éprouvette axisymétrique entaillée (rayon de fond d’entaille = 0,3 mm). 

5.4.3 Résultats 

Les résultats des calculs nous donnent pour un allongement donné, la valeur de la contrainte, 
de la déformation et de la vitesse de déformation dans la zone d’amorçage des fissures. Les 
courbes utilisées ultérieurement pour le dépouillement des essais de CSC sont situées en 
annexe (Annexe F). 

6. Conclusions 
Les essais de CSC couvrent un large domaine d’écrouissages et de chargements. Les 
contraintes et déformations engendrées avant et durant les essais de CSC doivent être 
parfaitement caractérisées pour l’interprétation des résultats. Cette caractérisation passe soit 
par des mesures physiques de l’écrouissage (DRX) ou de la déformation (microgrilles), soit 
par des estimations (calculs par éléments finis). La mise en œuvre des essais de CSC en 
autoclave est délicate car la préparation doit être soignée et les chargements parfois 
séquentiels ne sont pas évidents à maîtriser. La diversité des écrouissages mis en œuvre dans 
cette étude est principalement due aux conditions restreintes d’apparition du phénomène de 
CSC en milieu REP dans l’acier 304L et plus particulièrement de l’IGSCC (écrouissage 
suivant des trajets complexes de déformation).  Les multiples chargements ont quant à eux 
pour intérêt de cibler notre attention soit sur l’amorçage, soit sur la propagation des fissures. 
Globalement, la multitude d’essais réalisés devrait conduire à une approche 
phénoménologique relativement riche du phénomène. 
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CCHHAAPPIITTRREE  IIVV  ::  AApppprroocchhee  
pphhéénnoomméénnoollooggiiqquuee  ddee  llaa  ffiissssuurraattiioonn  

ppaarr  CCSSCC  

Résumé : 

La fissuration par CSC est mixte, inter- et transgranulaire, bien que la composante 
transgranulaire soit généralement dominante. L’état de surface (rayures, 
contraintes résiduelles) influence la durée d’amorçage des fissures. La localisation 
de la déformation plastique par la ferrite résiduelle démontre le rôle majeur de 
l’hétérogénéité de la déformation et de ces incompatibilités sur l’amorçage 
intergranulaire. L’IGSCC devient majoritaire devant la TGSCC lorsque la vitesse 
de déformation décroît et que le matériau a été pré-écroui en compression, mais la 
fissuration reste transgranulaire lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui. Les  
trajets complexes de déformation favorisent la localisation de la déformation 
plastique donc l’IGSCC. La transition amorçage → propagation est définie par 
une profondeur critique de fissuration de 50 µm, de l’ordre de la taille de grain. 
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1. Introduction 
L’objectif de ce chapitre est de décrire la fissuration par CSC sur la base d’observations 
essentiellement fractographiques. Les différents trajets de fissuration (IGSCC/TGSCC) sont 
examinés, ainsi que les effets qualitatifs de plusieurs paramètres liés à l’environnement, au 
matériau et à la sollicitation appliquée. Ce chapitre est essentiel pour la compréhension des 
mécanismes de fissuration. Il permet d’identifier les paramètres du premier ordre à examiner 
en détail, de façon plus quantitative. 

Dans ce chapitre, nous allons voir que les fissures de CSC peuvent être classées en deux 
catégories. Dans la première, elles ne dépassent pas 50 à 60 µm, ce qui correspond à l’ordre de 
grandeur de la taille de grain. Dans la seconde, elles dépassent largement ces 50 à 60 µm de 
profondeur. Nous pouvons donc définir une période d’amorçage durant laquelle la fissuration 
est lente et ne pénètre pas dans le matériau au-delà de 50 µm de profondeur. Nous pouvons 
également définir la propagation comme la phase de fissuration rapide dans le matériau, 
après dépassement de la profondeur critique de 50 µm (Figure 110). L’amorçage vrai est 
l’apparition du défaut en surface. L’amorçage apparent (fissures de profondeur de l’ordre de 
2 à 5 µm) est très délicat à déterminer car une fissure de CSC de quelques microns est difficile 
à identifier formellement. Pour cela nous nous référons à des essais réalisés en milieu inerte. 

Le choix de ce critère de transition entre amorçage et propagation (50 µm) sera justifié 
ultérieurement par l’analyse globale des résultats (chapitre VI).  
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Figure 110 – Profondeur de fissuration par TGSCC en fonction de l'allongement de l’éprouvette. 

Essais à vitesse de déplacement imposée ( ��  = 5.10–8 s–1) sur matériau non pré-écroui. 

2. Chemin de fissuration par CSC 
Les fissures de CSC s’amorcent dans les domaines de plus grande activité plastique du 
matériau tels que l’intrados d’un coude (Figure 111), le fond d’une entaille (Figure 112) ou 
des rayures (Figure 113). En fin d’essai de CSC, ces domaines sont caractérisés par une dureté 
élevée. L’amorçage est le plus souvent mixte, bien que généralement dominé par la 
composante transgranulaire. Le chemin de propagation est directement lié aux conditions 
d’écrouissage, ainsi qu’à la nature de la sollicitation en milieu primaire. Les faciès de CSC 
sont aisément identifiables de par leur aspect cristallographique dans le cas de la CSC 
transgranulaire, ou bien intergranulaire, après référence aux faciès de rupture en milieu inerte. 
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Figure 111 – Amorçage de la CSC 

dans les éprouvettes coudées. 

 
Figure 112 – Amorçage de la CSC  

dans les éprouvettes plates entaillées. 

 
Figure 113 – Amorçage de la CSC 

sur des rayures (TL548). 

2.1 Fissuration intergranulaire (IGSCC) 
La fissuration intergranulaire apparaît en proportion moins importante que celle 
transgranulaire, sauf dans le cas de certaines éprouvettes coudées par emboutissage (rayon de 
coude de 1 mm par exemple). Le taux de fissuration intergranulaire est avant tout lié au mode 
d’écrouissage du matériau, mais aussi à sa sollicitation en milieu primaire à 360°C. La 
localisation privilégiée des domaines d’IGSCC permet de supposer son lien étroit avec les 
champs de contrainte et de déformation présents dans les éprouvettes. En effet, dans le cas des 
éprouvettes coudées par emboutissage, les zones d’IGSCC sont plutôt localisées sur les flancs 
des faciès (Figure 114). 

 

 
 

Figure 114 – Faciès de rupture d’une éprouvette coudée 
par emboutissage. ap��  = 5.10-8 s-1. 

Figure 115 – IGSCC très ramifiée et amorce de 
TGSCC sur un joint de grains (TL589). ap��  = 5.10-9 s-

1. 

  
Figure 116 – IGSCC dans une éprouvette coudée par 

emboutissage (TL523). ap��  = 5,3.10-8 s-1. 
Figure 117 – Marques d’arrêt de fissure sur un joint de 

grain (TL504). ap��  = 9,9.10-8 s-1. 

TGCSC IGCSC 

Rupture ductile 
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Lorsque l’IGSCC coexiste avec la TGSCC de façon minoritaire, la fissuration intergranulaire 
est peu ramifiée. En revanche l’IGSCC est très ramifiée lorsqu’elle est majoritaire (Figure 
115). On observe, dans ce cas, de nombreuses amorces secondaires transgranulaires sur des 
joints de grains et orientées vers les flancs de l’éprouvette.  

Les facettes intergranulaires sont lisses (Figure 116). On peut néanmoins observer 
occasionnellement des marques de glissement ou d’arrêt de fissure sur les facettes de grains 
(Figure 117), ce qui peut rappeler les mécanismes de pseudo-clivage rencontrés dans le cas de 
l’alliage 600 [103]. Aucune précipitation n’est visible à la surface des grains. 

2.2 Fissuration transgranulaire (TGSCC) 
C’est le mode de propagation majoritaire sur les faciès obtenus au laboratoire, sauf dans le cas 
des éprouvettes coudées par emboutissage de rayon 1 mm. Après rupture de la couche 
superficielle affectée par l’électro-érosion, dont l’épaisseur ne dépasse pas 2 µm, la TGSCC 
peut être aisément identifiée (Figure 118). La TGSCC est caractérisée par la présence de 
nombreuses marques parallèles d’arrêts de fissure, espacées généralement de 0,5 à 1 µm 
(Figure 119). Ces marques sont rectilignes ou concentriques et d’autant plus serrées que la 
fissure est proche d’un obstacle à franchir, tel qu’un joint de grain par exemple (Figure 120). 
Cette striation fine correspond aux sites où la fissure a changé de plan de propagation pour 
passer d’une orientation d’une microfacette à une autre. Elle est généralement d’autant plus 
marquée que le facteur d’intensité de contraintes est élevé (cf. chapitre I § 3.2). La principale 
difficulté est de distinguer parmi les stries, celles correspondant à l’émergence de lignes de 
glissement en fond de fissure, de celles correspondant à l’arrêt momentané de la fissure. 

Sur ces marques peuvent s’aligner de nombreux cristaux dont la taille est inférieure à 1 µm. 
Ces cristaux sont d’autant plus gros que les marques d’arrêt sont prononcées. Ces particules se 
formeraient donc en front de fissure marquant ainsi les arrêts successifs du front. Il semble 
qu’une relation cristallographique existe entre l’orientation des cristaux et les marques d’arrêt 
(Figure 121). Il a déjà été remarqué que ces cristaux présentent une certaine orientation 
épitaxique avec le métal de base, par l’intermédiaire de la pellicule mince formée en début 
d’oxydation [68].  

Ces cristaux pourraient donc être employé pour orienter les facettes de rupture par CSC. 
L’observation de ces cristaux au MET montre qu’ils ont la même composition chimique que 
l’oxyde à l’interface avec le milieu primaire, c’est-à-dire riche en fer. Il semble que ces 
cristaux soient de la magnétite (Figure 122 et Figure 123), ce qui est en accord avec les 
conclusions tirées par Shoji [86] après analyse par AES 15. Nous observons que l’épaisseur 
d’oxyde riche en fer est moindre sous les cristaux de magnétite. Les cristaux de magnétite 
semblent donc « protéger » le métal vis-à-vis de l’oxydation par le milieu. Shoji montre 
également que sous ces particules d’oxyde se trouve directement le métal substrat, alors que 
dans une région où aucune particule n’est présente, le métal substrat est recouvert d’une fine 
pellicule de métal appauvri en chrome (150 nm) surmontée d’une couche d’oxyde riche en 
chrome. 

La fissure de TGSCC progresse sur différents plans parallèles, ou terrasses. Ces plans sont 
séparés par des marches de 1 à 2 µm de hauteur en général (Figure 130). Les marches sont des 
ligaments rompus de façon ductile, éventuellement simultanément à la fissuration sur les 
terrasses. Dans ce cas, une correspondance peut être observée entre les incréments de 
fissuration sur les terrasses et sur les ligaments.  

                                                      
15 Auger Electron Spectroscopy. 
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Le trajet de fissuration peut être aisément retrouvé sur les faciès de rupture en recherchant les 
amorces successives liées à chaque changement de plan de fissuration, nécessaire en 
particulier pour franchir les joints de grains (Figure 131). Une fissure transgranulaire peut 
occasionnellement choisir de se propager sur un joint de grain sur quelques microns avant de 
trouver un nouveau plan de fissuration transgranulaire favorable (Figure 126, Figure 127). 

L’étude de la CSC des aciers inoxydables austénitiques dans le réactif de Scheil a montré que 
la  propagation se fait généralement suivant le système {100}<110>, ou dans les plans de 
glissement {111}, avec des stries parallèles à la seconde direction <110> du plan {100} [87]. 
C’est également dans ce cas la direction des traces de glissement en front de fissure. Aucune 
identification de la cristallographie de rupture n’a été réalisée dans le cadre de ce travail. 
Cependant on observe une corrélation nette entre les traces de glissement à la surface des 
éprouvettes et les plans de fissuration (Figure 128, Figure 129). 

 

  
Figure 118 – Amorce TGSCC en surface (TL630). 

Eprouvette pré-cisaillée entaillée, ap��  = 4,7.10-8 s-1. 
Figure 119 – Marques d’arrêts de la fissure (TL632). 

Eprouvette plate entaillée, ap��  = 5.10-8 s-1. 

  
Figure 120 – Resserrement des marques d’arrêt de 
fissure à l’approche d’un joint de grain et passage 

intergranulaire (TL632). Eprouvette plate entaillée,  
ap��  = 5.10-8 s-1. 

Figure 121 – Alignement d’oxydes sur les marques 
d’arrêt de fissure de TGSCC (TL630). Eprouvette pré-

cisaillée entaillée, ap��  = 4,7.10-8 s-1. 



Chapitre IV : Approche phénoménologique de la fissuration par CSC 
 

Page  84 
 

  
Figure 122 – Observation au MET d’un cristal de 

magnétite (TL609).                                         
Eprouvette plate, ap��  = 6,7.10-8 s-1.  

Figure 123 – Diagramme de diffraction d’un cristal de 
magnétite (TL609).                                         

Eprouvette plate, ap��  = 6,7.10-8 s-1. 

  
Figure 124 – Ligament ductile et marches de fronts de 

fissure (TL632). Eprouvette plate, ap��  = 5.10-8 s-1. 
Figure 125 – Amorçage de la TGSCC (TL609). 

Eprouvette plate, ap��  = 6,7.10-8 s-1. 

  
Figure 126 – Transition IG → TG (TL678). Eprouvette 

entaillée, vieillie 5000 h à 400°C, ap��  = 5,1.10-8 s-1. 
Figure 127 – Glissement multiple au voisinage d’un 

joint de grain. Transition IG → TG (TL678). 
Eprouvette entaillée, vieillie 5000 h à 400°C,            

ap��  = 5,1.10-8 s-1. 

Métal de base 

Oxyde riche 
en Cr 

Magnétite 

Oxyde riche 
en Ni 
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Figure 128 – Amorçage TG et traces de glissement en 
surface (TL546). Eprouvette coudée par emboutissage, 

ap��  = 5,8.10-8 s-1. 

Figure 129 – Amorce TG et traces de glissement en 
surface (TL546). Eprouvette coudée par emboutissage, 

ap��  = 5,8.10-8 s-1. 

 

 
Figure 130 – Marches séparant des plans de fissuration parallèles et lignes d’arrêts 

de fissure (TL632). Eprouvette plate, ap��  = 5.10-8 s-1. 

 

Terrasse 

Ligament 
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Figure 131 – Trajet de fissuration par TGSCC (TL630). A chaque flèche correspond un changement de 

plan de fissuration. Eprouvette pré-cisaillée entaillée, ap��  = 4,7.10-8 s-1. 

3. Effet de l’état de surface du matériau 
La présence de rayures favorise nettement l’amorçage des fissures de CSC et se traduit par 
une multifissuration transgranulaire accrue. En comparant les densités de fissures à l’intrados 
d’éprouvettes coudées avec ou sans rayures perpendiculaires à l’axe long des éprouvettes, on 
constate que celles-ci accroissent le nombre de fissures amorcées. 

Lorsqu’une éprouvette est électro-polie avant essai, les fissures en fin d’essai sont plus 
courtes. En effet après élimination par électro-polissage de 50 µm en moyenne à l’intrados et 
à l’extrados d’une éprouvette coudée par emboutissage, on réduit d’un facteur 2 la profondeur 
des plus longues fissures en fin d’essai. Cet effet peut être dû à un retard à l’amorçage (du fait 
d’un meilleur état de surface) et donc un temps réduit de propagation. Mais il peut être dû 
aussi à une réduction de l’écrouissage du fait de l’enlèvement de la couche la plus fortement 
écrouie en surface. Cependant, au cours d’un essai de traction lente sur ce type d’éprouvette, 
l’écrouissage augmente rapidement à l’intrados du coude, du fait de la forte localisation de la 
déformation plastique. La réduction du pré-écrouissage superficiel ne peut donc expliquer 
seule la réduction de la fissuration. Le retard à l’amorçage est donc certainement lié à l’état de 
surface électro-poli. En effet, certains auteurs ont observé que le film d’oxyde formé sur des 
éprouvettes polies chimiquement et électro-chimiquement est fin et adhérent contrairement à 
l’oxyde rugueux et peu adhérent des éprouvettes polies mécaniquement. L’effet de l’électro-
polissage sur l’amorçage de la CSC se manifeste également dans le cas d’éprouvettes pré-
écrouies en fatigue, puis sollicitées à vitesse de déformation imposée, comme le montrent 
certains essais réalisés par le CEA (essais E257 et E308, [52]). 

Enfin, des défauts superficiels tels que des replis de métal (Figure 132) peuvent être des lieux 
propices à l’amorçage de la CSC à vitesse de déplacement imposée (Figure 134) [88]. Un repli 
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peut éventuellement concentrer des espèces chimiques polluantes ou les contraintes. Du point 
de vue mécanique, c’est une source d’hétérogénéité de l’écrouissage (Figure 133). Cependant, 
ce type de défaut de surface semble nettement moins efficace que des rayures pour le 
développement d’une multifissuration à vitesse de déplacement imposée. 

 

  
Figure 132 – Repli de métal à la surface d’un tube 

(316L). 
Figure 133 – Hétérogénéité d’écrouissage induit par la 

formation d’un repli de métal (316L). 

 
Figure 134 – Amorçage de la CSC en présence de replis de métal à la surface d’un tube 

(316L). ��  = 5.10-8 s-1, A = 8,3%. 

4. Effets microstructuraux 
L’approche globale des résultats d’essais semble indiquer que la sensibilité à la CSC est 
d’autant plus prononcée que le pré-écrouissage est intense. Ainsi, les fissures apparaissent 
systématiquement dans les zones les plus écrouies des éprouvettes (intrados d’un coude, fond 
d’entaille).  

Les essais de laboratoire montrent clairement que la nature du pré-écrouissage influe 
directement sur la sensibilité du matériau à la CSC, mais également sur le chemin de 
propagation. Ainsi, un écrouissage monotone de traction conduit à une fissuration 
transgranulaire, alors qu’un écrouissage plus complexe (pré-compression) conduit à une 
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fissuration mixte. Le rôle du trajet de déformation et ses conséquences sur la microstructure 
est ainsi mis en évidence.  

4.1 Rôle de la ferrite résiduelle 
Aucun amorçage préférentiel de la CSC aux interfaces austénite-ferrite, ni dans la ferrite n’a 
pu être mis en évidence. Cependant, la ferrite étant plus dure que l’austénite, elle peut 
localiser les déformations ou les contraintes dans le matériau. De plus elle favorise le 
glissement multiple dans l’austénite qui l’entoure (Figure 135, Figure 136). La ferrite est donc 
une source d’hétérogénéité et d’incompatibilité de déformation (Figure 137) facilitant 
l’amorçage de fissures intergranulaires. Le glissement, matérialisé en surface par l’émergence 
de lignes parallèles de hauteurs variables, peut entraîner l’amorçage de microcavités à un joint 
de grain séparant un grain très écroui d’un grain peu écroui (Figure 138).  

 

  
Figure 135 – Localisation de la déformation plastique 
autour de la ferrite résiduelle. Eprouvette coudée par 

emboutissage (E3T112-3). 

Figure 136 – Localisation de la déformation plastique 
entre deux bandes de ferrite résiduelle. Eprouvette 

coudée par emboutissage (E3T112-3). 

La fissure intergranulaire représentée sur la Figure 139 est en relation directe avec un clivage 
ou cisaillement de la ferrite. La fissure s’est amorcée à l’interface d’un grain très déformé, 
source d’incompatibilités, et d’un autre peu déformé. De nombreuses traces de glissement 
multiple sont visibles dans l’austénite près de ses interfaces avec la ferrite. Les interfaces 
austénite-ferrite sont de surcroît les lieux privilégiés de formation de la martensite 
d’écrouissage. 

Le vieillissement de la ferrite (9000 h à 400°C) est sans effet sur le comportement 
macroscopique du matériau (cf. Chapitre II, § 4.1). L’étude de l’effet du vieillissement de la 
ferrite sur l’amorçage a été abordée par des essais à vitesse de déplacement imposée sur 
éprouvettes entaillées. Les traitements de vieillissement consistent en des maintiens à 400°C 
durant 1000, 5000 et 9000 h. Les résultats indiquent que le nombre d’amorces intergranulaires 
croît sensiblement avec le vieillissement de la ferrite. Ceci est en accord avec l’idée 
précédente, car le vieillissement de la ferrite rend cette dernière encore plus dure et donc 
accentue son effet mécanique sur l’austénite. 

Les interfaces ferrite-austénite sont les sites privilégiés d’amorçage de la fissuration en 
fatigue [89]. Des îlots de ferrite résiduelle concentrent les contraintes, du fait des 
incompatibilités de déformation plastique. Ainsi, des traces de glissement secondaire sont 
couramment observées dans la matrice austénitique, au voisinage immédiat des îlots de ferrite. 
Aux interfaces ferrite-austénite sont donc rassemblés des empilements de dislocations issues 
du grain austénitique et des dislocations générées au niveau des interfaces. Des observations 
de lames minces au MET [89] montrent un excès d’empilements de dislocations au voisinage 
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de ces interfaces, ce qui est certainement responsable de leur fragilité lors des essais de fatigue 
(Figure 140). 

 

 
Figure 137 – Glissement plastique autour de la ferrite résiduelle (TL546). Eprouvette coudée par 

emboutissage, ap��  = 5,8.10-8 s-1. 

 

 
Figure 138 – Amorçage de microcavités au joint de grain (TL546). Eprouvette coudée par 

emboutissage, ap��  = 5,8.10-8 s-1.
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Les observations au MEB et au MET réalisées sur notre matériau vont dans le même sens 
(Figure 61 et Figure 68). En effet de fortes concentrations de dislocations sont observées 
(MET) aux interfaces ferrite-austénite. Au MEB, ce sont les traces laissées par les lignes de 
glissement qui montrent les fortes incompatibilités de déformation. Cependant l’interface 
ferrite-austénite n’est pas un site privilégié d’amorçage de la CSC. Enfin, le CIEMAT a 
observé que la propagation de l’IGSCC dans l’acier 347 (Figure 230) est environ 2 fois plus 
faible que celle dans le 316L [46]. Le CIEMAT suppose que cet écart découle du fait que le 
347 contient moins de ferrite résiduelle que le 316L.  

 

 
Figure 139 – Amorçage intergranulaire et ferrite résiduelle (TL546). 

Eprouvette coudée par emboutissage, ap��  = 5,8.10-8 s-1. 

 
Figure 140 – Empilements de dislocations au voisinage de l’interface austénite-ferrite dans un 304L [89]. 

4.2 Rôle de la martensite d’écrouissage 
La présence de martensite n’a pas d’influence qualitative sur les résultats d’essais de CSC à 
vitesse de déplacement imposée sur éprouvettes coudées par emboutissage (rayon du coude de 
1 mm). Aucun effet quantitatif sur l’aire fissurée du faciès de rupture ou sur la profondeur de 
fissuration n’est constaté. Ces conclusions reposent sur la comparaison de deux essais, dont 
l’un est réalisé sur le matériau 304L de cette étude et l’autre sur un matériau de nuance 316L 
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16, non sujet à la transformation martensitique par écrouissage (Md30 = –15°C et Ms = –146°C, 
d’après les formules d’Angel [64]). 

La martensite d’écrouissage (α’) n’est donc nécessaire ni pour l’amorçage ni pour la 
propagation des fissures de CSC. De plus, on peut affirmer que l’IGSCC n’est pas la 
conséquence de la présence de martensite α’. Cette hypothèse est largement appuyée par 
l’absence de fissuration intergranulaire dans une éprouvette plate entaillée (essai TL594) pré-
écrouie par laminage (40%) et contenant une fraction importante de martensite α’ (supérieure 
à 30%). La martensite peut donc être traitée a priori comme une simple forme d’écrouissage 
de l’austénite, du moins pour des essais à vitesse de déplacement imposée. 

 Tableau 12 – Comparaison des essais sur 316L et 304L. 

Eprouvette Matériau Rayon 
(mm) 

Epaisseur 
(mm) 

macroε�  
(s–1) 

Durée 
(h) 

A 
(%) 

aCSC 

(µm) 
E3-B287-1 316L 1 mm 3 5.10–8 196 6,1 ~ 500 
E3-T112-1 304L 1 mm 3 9,9.10–8 221 7,3 ~ 500 

 

  
Figure 141 – Fissuration mixte amorcée à l'intrados du 
coude (316L). Eprouvette coudée par emboutissage, 

ap��  = 5.10-8 s-1. 

Figure 142 – IGSCC amorcée à l'intrados du coude 
(316L). Eprouvette coudée par emboutissage,           

ap��  = 5.10-8 s-1. 

4.3 Rôle des macles 
Une macle peut se former soit par cisaillement de l’austénite, soit par superposition de fautes 
d’empilement [75]. Dans l’acier 304L, les macles se forment à la place de la martensite, au 
delà de la température Md, dès que le mouvement des dislocations devient difficile. Les plans 
de macle de l’austénite sont les plans denses {111}γ, et le vecteur de cisaillement est le 

vecteur de Burgers d’une dislocation imparfaite de type Shockley : ><112
6
a

. Bien que le 

maclage contribue en théorie à la fragilisation du matériau, aucune corrélation n’a pu être 
établie à l’échelle du grain entre les sites d’amorçage de la CSC et les joints de macle, très 
nombreux après écrouissage. Ceci est en accord avec les résultats obtenus par Gertsman [90]. 

                                                      
16 Matériau Z2CND17-12 (316L), repéré B287, fourni par Thyssen (coulée n°626 330) sous forme de barre (50 mm), indice 
de grain 7-8, teneur en ferrite résiduelle ≈ 3,3%. 
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5. Effet de la sollicitation mécanique 

5.1 Effet de la vitesse de déformation sur le chemin de fissuration 
La comparaison des essais TL504 et TL589 (Figure 143) permet d’évaluer l’effet d’un 
changement de vitesse de déformation sur le chemin de propagation par CSC lorsque le 
matériau est pré-écroui en compression (éprouvettes coudées par emboutissage, épaisseur 3 
mm). Jusqu’à 5% d’allongement, la vitesse de déformation apparente est identique pour les 
deux essais et égale à 5.10–8 s–1. Après 5% d’allongement, la vitesse de déplacement est 
réduite d’un facteur 10 dans le cas de l’essai TL589 (Figure 143).  

Les allongements à rupture sont voisins de 7% dans les deux cas. Le faciès de rupture de 
l’éprouvette TL504 est majoritairement transgranulaire. La profondeur de la fissure est 
inférieure à 500 µm et la durée de l’essai de 221 h. La vitesse moyenne de propagation 
transgranulaire, rapport de la profondeur maximale de fissuration sur la durée d’essai, est donc 
d’environ 2,26 µm.h–1. Le faciès de rupture de l’éprouvette TL589 présente quant à lui une 
nette transition morphologique (Figure 144 et Figure 145). La fissuration est majoritairement 
trans- jusqu’à 400 µm de profondeur (Figure 146), puis devient essentiellement 
intergranulaire au-delà (Figure 147). De plus la fissuration intergranulaire est particulièrement 
ramifiée, contrairement au cas où la fissuration est mixte. La fissuration intergranulaire s’est 
propagée sur plus de 600 µm durant les 2 derniers pourcents d’allongement de l’éprouvette 
(Figure 148 et Figure 149).  

 

 

 

 

 

 

 
Figure 143 – Chargement des éprouvettes coudées par emboutissage E3T112-1 et 

E3T112-4 pour les essais TL504 et TL589 respectivement. 

Il semble donc que la vitesse de déformation joue un rôle important sur le chemin de 
fissuration, lorsque le matériau a été pré-écroui en compression, une faible vitesse de 
déformation favorisant a priori la propagation intergranulaire. Il est cependant nécessaire de 
confirmer cette hypothèse à l’aide d’essais sur éprouvettes plates afin de déconvoluer les 
effets de changement de vitesse de déformation de ceux dus au gradient de pré-écrouissage et 
au coude. 

Lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui, en revanche, aucun changement de morphologie de 
fissuration n’est remarqué. Cette observation est confirmée par deux essais réalisés sur 
éprouvettes plates et entaillées, sur le même principe que ceux décrits précédemment (Figure 
143). En conclusion, une fissure de CSC reste transgranulaire dans le domaine de vitesse de 
déformation allant de 5.10–9 s–1 à 5.10–8

 s–1 lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui.  

Enfin, le même type d’essai a été renouvelé pour un matériau écroui, pour un trajet complexe 
de déformation {γ1 = 0,2, β = 0} (TL696). Après 520 h, l’éprouvette s’est allongée de 6,5% à 
la vitesse de 3.10–8

 s–1, puis durant 2474 h, de 1,093 mm à la vitesse de 4,5.10–9 s–1. A l’issue 
de l’essai, la fissuration est purement transgranulaire (470 µm de profondeur). Nous en 
concluons que le pré-écrouissage (γ = 0,2) n’est pas suffisant pour obtenir une transition 

Déplacement 
traverse 

Temps 

ϕ 

ϕ/10 
TL589 

TL504 
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TGSCC → IGSCC. Le même essai devrait être réitéré pour un pré-écrouissage plus intense 
{γ1 = 0,4, β = 0}, plus propice a priori à l’amorçage de l’IGSCC. 

Différents résultats présentés dans la synthèse bibliographique convergent avec ceux présentés 
ci-dessus. En particulier, l’INSS, attribue l’origine de la transition TGSCC→IGSCC à la 
variation de vitesse de déformation induite par le dépliage du coude en cours d’essai [45]. 
Arioka [45] et Smialowska s’accordent sur l’idée que de fortes contraintes et une vitesse de 
déformation élevée favorisent une fissuration transgranulaire.  

 

  
Figure 144 – Faciès de rupture de l’essai TL589. 

Eprouvette coudée par emboutissage,                        
ap��  = 4,44.10-8 s-1 pour A < 6,63% puis                   

ap��  = 5,04.10-9 s-1 pour A > 6,63%. 

Figure 145 – Transition trans-inter sur le faciès de 
l’éprouvette TL589. Eprouvette coudée par 

emboutissage, ap��  = 4,44.10-8 s-1 pour A < 6,63% puis                   

ap��  = 5,04.10-9 s-1 pour A > 6,63%. 

  
Figure 146 – Amorçage et propagation transgranulaires 

(essai TL589). Eprouvette coudée par emboutissage,                        
ap��  = 4,44.10-8 s-1. 

Figure 147 – Propagation intergranulaire sur le faciès 
de l’éprouvette TL589. Eprouvette coudée par 

emboutissage, ap��  = 5,04.10-9 s-1. 
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Figure 148 – Fissuration intergranulaire très ramifiée 
(essai TL589). Eprouvette coudée par emboutissage,                        

ap��  = 5,04.10-9 s-1. 

Figure 149– Fissuration intergranulaire non ramifiée 
(essai TL521). Eprouvette coudée par emboutissage,                        

ap��  = 7,91.10-8 s-1. 

  
Figure 150 – Propagation de la TGSCC pour ε� = 

5.10–9 s–1 après amorçage (TGSCC) pour ε� = 5.10–

8 s–1. Matériau non pré-écroui (TL632).  

Figure 151 – Zone de transition entre la fissuration 
pour ε� = 5.10–8 s–1 puis pour ε� = 5.10–9 s–1.              

Matériau non pré-écroui (TL632). 

5.2 Effet de la localisation des contraintes et déformations 
On observe un multi-amorçage très important au fond des entailles des éprouvettes. La 
présence d’une entaille permet la localisation de la contrainte et des déformations et a pour 
conséquence un amorçage plus rapide de la CSC. Les fissures sont donc nettement plus 
profondes dans le cas des éprouvettes entaillées. La dureté correspondant à l’amorçage en 
fond d’entaille est du même ordre que celle mesurée à l’amorçage sur une éprouvette non 
entaillée. Les écrouissages d’amorçage sont donc comparables. 
 

 

 

 

 
Figure 152 – Effet du rapport largeur sur épaisseur sur la profondeur des fissures de 

CSC (vue de la section des éprouvettes). 

Enfin, on remarquera que la présence d’une entaille dans une éprouvette plate ne suffit pas à 
provoquer une fissuration transgranulaire importante, pour un trajet simple de déformation. 
L’effet de l’entaille est directement lié à la section de l’éprouvette. Ainsi, la fissuration en 
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fond d’entaille est d’autant plus profonde que le rapport largeur / épaisseur de l’éprouvette est 
grand (Figure 152). 
 

  
Figure 153 – TGSCC dans une éprouvette non entaillée 

(TL657, ε� = 5.10–8 s–1). 
Figure 154 – TGSCC dans une éprouvette entaillée 

(TL632, ε� = 5.10–8 s–1). 

5.3 Effet de la triaxialité des contraintes et déformations 
Aucun essai n’a à ce jour permis de démontrer l’effet intrinsèque de la triaxialité des 
contraintes et déformations sur la CSC. Cependant, l’effet de la triaxialité sur le chemin de 
fissuration est envisageable après un examen attentif des faciès de ruptures des éprouvettes 
coudées par emboutissage. En effet les fissures intergranulaires ne se propagent généralement 
pas au centre des éprouvettes mais plutôt sur les flancs (Figure 155, zone définie par le trait 
rouge), c'est-à-dire là où la contrainte est uniaxiale mais la déformation triaxiale (fortes 
incompatibilités de déformation). Au contraire, les fissures de TGSCC progressent plutôt au 
centre de l’éprouvette (Figure 155, zone limitée par le trait bleu), là où les contraintes et 
déformations sont biaxiales. L’IGSCC serait donc plutôt favorisée par une forte triaxialité des 
déformations.  

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 155 – Contraintes et déformations dans l'éprouvette coudée à l'issue de l'emboutissage [91] et domaines 

préférentiels de fissuration par IGSCC et TGSCC durant le dépliage du coude. 

5.4 Effet du glissement intergranulaire 
Les traces d’un glissement intergranulaire ont été mises en évidence sur plusieurs éprouvettes 
après essai de CSC à vitesse de déplacement imposée. Le glissement se manifeste par la 
présence de dénivelés entre les grains, facilement observables au niveau des points triples 
(Figure 156). De nombreuses traces de plasticité sont présentes au voisinage du joint de grain 
servant de plan de glissement. De petites cavités sont également observables sur certains plans 
de glissement intergranulaire (Figure 157). Ces cavités pourraient être des amorces de CSC. 

IGSCC 

TGSCC 

ε1 

ε3 

σ1 

σ2 

σ1 ε1 

ε2 

ε3 



Chapitre IV : Approche phénoménologique de la fissuration 
 

Page  96 
 

Le glissement intergranulaire pourrait donc contribuer à accroître la vitesse de déformation 
plastique au voisinage immédiat des joints de grains et intervenir de les mécanismes 
d’amorçage de microfissures de CSC aux joints de grains.  

D’après Arioka [92] le glissement intergranulaire est d’ailleurs à l’origine du phénomène 
d’IGSCC dans l’acier inoxydable austénitique sollicité en traction lente en milieu primaire 
REP. Cependant, cet auteur met en évidence le glissement intergranulaire à une température 
(525 et 550°C) nettement supérieure à celle employée pour conduire les essais de CSC (320 et 
340°C).  

  
Figure 156 – Glissement intergranulaire au niveau d’un 

point triple. Eprouvette coudée par emboutissage 
(TL546), ε� = 5,8.10–8 s–1. 

Figure 157 – Microcavités sur le plan de glissement 
intergranulaire. Eprouvette coudée par emboutissage 

(TL546), ε� = 5,8.10–8 s–1. 

6. Effet du milieu : concentration en acide borique 
La concentration en acide borique n’a pas fait l’objet d’une étude particulière. Néanmoins, un 
essai a été exécuté en milieu primaire « modifié » (220 ppm de B, 0,5 ppm de Li, pH = 7,87) 
sur éprouvette coudée non pré-écrouie (rayon 2 mm). Le dépouillement (Figure 171 et Figure 
172) montre une accélération de la vitesse moyenne de la fissuration par TGSCC (facteur 6) et 
un nombre important d’amorces d’IGSCC en surface (principalement des fissures 
secondaires), non observées en milieu primaire nominal (1000 ppm de B, 2,2 ppm de Li, pH = 
8,03). 

Les résultats de MHI et FRI montrent que la vitesse de propagation des fissures d’IGSCC 
augmente lorsque la concentration en acide borique diminue, pour une concentration constante 
en lithium de 2 ppm. De plus, aucun effet de la concentration en acide borique n’est observé 
pour les faibles concentrations en hydrogène dissous (inférieures à 1 cc/kg H2O). 

Ces résultats, semblent converger vers un effet néfaste de la diminution de la concentration en 
acide borique, du point de vue de la résistance à la CSC, pour une faible variation de pH.  

7. Conclusions 
La CSC se manifeste sous deux formes, transgranulaire et intergranulaire. La fissuration 
transgranulaire, très cristallographique, est de type clivage. Elle est observée sur la majorité 
des faciès de rupture. L’IGSCC est davantage conditionnée par des conditions spécifiques à la 
sollicitation et au pré-écrouissage. L’IGSCC est favorisée par une faible concentration en 
acide borique (donc par un pH « bas ») et par une faible vitesse de déformation plastique 
lorsque le matériau a été pré-écroui par emboutissage et semble directement liée aux 
incompatibilités de déformation et à l’hétérogénéité de la déformation. La ferrite résiduelle a 
révélé un aspect fondamental des mécanismes de fissuration par CSC en favorisant les 
incompatibilités de déformation.  
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D’une façon générale, la CSC est favorisée par la localisation des contraintes et déformations 
par l’intermédiaire d’un coude ou d’une entaille. De nombreux paramètres mécaniques entrent 
en jeu et interagissent fortement, surtout dans le cas des éprouvettes coudées. L’analyse 
quantitative de l’amorçage et de la propagation nécessite donc d’employer des éprouvettes 
permettant la déconvolution des effets des différents paramètres. 
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CCHHAAPPIITTRREE  VV  ::  EEttuuddee  ppaarraammééttrriiqquuee  ddee  
ll’’eeffffeett  ddee  ll’’ééccrroouuiissssaaggee  eett  ddee  llaa  vviitteessssee  ddee  

ddééffoorrmmaattiioonn  ssuurr  llaa  CCSSCC  

Résumé : 

L’amorçage est généralement mixte. Il est largement facilité par la localisation des 
contraintes et déformations, en fond d’une entaille par exemple.  

Aucun essai de CSC à déformation imposée (sur éprouvettes U-bend, RUBs) 
n’a conduit à l’amorçage de fissure après 15000 h. Sous charge imposée, pour 
différents taux de triaxialité, aucun essai n’a permis d’observer d’amorçage après 
11200 h. Un matériau pré-écroui par fatigue à saturation et sollicité à 80% de sa 
charge à rupture durant 17000 h ne présente pas de fissure de CSC de profondeur 
supérieure à 50 µm.  

Des fissures transgranulaires de CSC de profondeur inférieure à 50 µm amorcées à 
vitesse de déplacement imposée (5.10–8 s–1) ne se propagent pas sous charge 
imposée en moins de 7000 h. 

A vitesse de déplacement imposée, le chemin de propagation dépend du pré-
écrouissage. Lorsque le matériau suit un trajet simple de déformation, sa 
fissuration est purement transgranulaire pour �� > 5.10−9 s−1. Lorsque le matériau 
suit un trajet complexe, la fissuration est mixte et d’autant plus intergranulaire que 
le trajet est mécaniquement sévère (β = 0) et le niveau de pré-écrouissage élevé. 
Le chemin de fissuration devient majoritairement intergranulaire lorsque le 
matériau est pré-écroui en compression (β = −1) et que la vitesse diminue de 5.10–

8 s–1 à 5.10–9 s–1. 
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1. Introduction 
Dans cette partie, nous nous attacherons à étudier l’effet de l’écrouissage et de la sollicitation 
(ε� ) sur la CSC. Les synergies entre les différents paramètres seront traitées dans la 
discussion, après le positionnement de nos résultats par rapport à ceux disponibles dans la 
littérature.  

L’objectif est de décrire de façon plus quantitative la CSC en établissant des corrélations entre 
différents paramètres caractérisant l’écrouissage et la sollicitation. Les résultats obtenus au 
département MMC sont positionnés par rapport à ceux présentés récemment par MHI. On 
cherchera également à évaluer la vitesse de propagation de la CSC à partir d’essais de traction 
lente, bien que ce ne soient pas les essais les plus appropriés. Les premiers résultats de 
propagation à l’aide d’éprouvettes de Mécanique de la Rupture (type CT) sont présentés et 
comparés à ceux communiqués par le CIEMAT, MHI et FRI.  

Le dépouillement des essais est appuyé par des calculs par éléments finis réalisés à l’aide du 
Code Aster. Les calculs concernent les éprouvettes coudées non pré-écrouies, les éprouvettes 
plates entaillées et les éprouvettes axisymétriques entaillées. Ils ont pour but de déterminer les 
champs de contrainte et de déformation dans les zones d’amorçage de la CSC, tant que la 
profondeur de fissuration ne dépasse pas 50 µm. Ainsi, pour chaque éprouvette, la 
déformation, la contrainte vraie, la triaxialité et les facteurs de concentration des contraintes et 
déformations, notés respectivement kσ et kε, sont calculés en fonction de l’allongement (cf. 

Chapitre III, § 6). L’état de triaxialité des contraintes est défini par le rapport 
eq

H

σ
σ

, où σ H est 

la contrainte hydrostatique 17 et σ eq est la contrainte équivalente au sens de Von Mises 18. 

La caractérisation du pré-écrouissage et de l’écrouissage consécutif à l’essai de CSC se fait 
par mesures de microdureté Vickers (HV0,1) dans les zones d’amorçage des fissures de CSC 
(Figure 99). Les allongements (A) et déformations macroscopiques ou apparentes sont 
déterminées en faisant abstraction de la présence de coude ou d’entaille. Les contraintes 
macroscopiques sont des contraintes nominales. Les déformations et contraintes locales sont 
calculées par éléments finis. 

Les seuils de contrainte présentés sont à prendre avec précaution car ils n’ont pas été 
déterminés à l’aide d’essais spécifiques. Cependant il est intéressant d’essayer de les 
approcher à partir des résultats des essais de traction lente afin de mieux cibler les essais 
ultérieurs qui permettront de les déterminer avec précision. 

Les fractions surfaciques de CSC, TGSCC et IGSCC sont examinées (exprimées en %). La 
fraction surfacique de CSC est définie comme le rapport de la surface occupée par la CSC sur 
l’aire totale du faciès de rupture. La fraction de TGSCC est le rapport de la surface occupée 
par la TGSCC sur la surface totale de CSC sur un faciès de rupture. La fraction surfacique 
d’IGSCC est la surface complémentaire de la fraction surfacique de TGSCC. 

                                                      
17 σ H est définie par : 
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2. Amorçage sous chargement statique 

2.1 Essais de CSC à déplacement imposé 
Les essais à déplacement imposé sont les moins sévères. Les éprouvettes sont de type U-bend 
et RUB. Deux types de U-bend sont employés. Certains ont subi un simple pliage, alors que 
d’autres ont été pliés dans un sens jusqu’à ce que les deux languettes de l’éprouvette fassent 
un angle de 90°, puis pliés dans le sens inverse. La dureté dans les zones les plus écrouies 
(extrados) est alors plus élevée (422 HV0,1 contre 355 HV0,1). Dans le cas d’un pliage simple 
le trajet de déformation est monotone (β = +1), alors qu’il est complexe (β = −1) pour un 
pliage alterné. 

Les éprouvettes sont mises en essai par campagnes successives de 1000 h et observées 
systématiquement au microscope optique et au MEB entre deux campagnes. Après 15000 h 
d’essais, seuls un U-bend alterné et un RUB présentent des traces d’amorçage (Tableau 13). 
Cependant, ces traces d’amorçage sont très réduites et ne permettent pas d’identifier de façon 
indubitable des faciès de CSC. Des pertes de ductilité pourraient être à l’origine des défauts 
observés (Figure 158 et Figure 159). Les défauts les plus significatifs ont été observés à la 
surface d’un U-bend alterné (Figure 158). Leur profondeur évaluée au MEB est d’environ 15 
µm. Les lèvres bien lisses des défauts rappellent les amorces de TGSCC. 

 Tableau 13 – Résultats des essais à déplacement imposé en milieu primaire à 360°C. 

Eprouvettes Etat de surface Pré-
écrouissage 

Dureté en 
surface Résultats 

U-bend Fraisage + 
polissage papier  Pliage simple 355 HV0,1 5 éprouvettes non fissurées après 15000 h 

U-bend Fraisage + 
polissage papier Pliage double 422 HV0,1 

1 éprouvette fissurée* après 5120 h  
4 éprouvettes non fissurées après 15000 h 

RUB Fraisage  Mise en forme 
du RUB   n.d. 1 éprouvette fissurée* après 8360 h 

7 éprouvettes non fissurées après 15000 h 
* fissures insuffisamment profondes pour être formellement attribuées à la CSC. 
 

  
Figure 158 – Amorce à la surface d'un U-bend 

alterné (5120 h, T112-34). 
Figure 159 – Amorce à la surface d'un RUB                  

(8360 h, T112F11). 

2.2 Essais de CSC sous charge imposée 
Les essais sous charge imposée ont été réalisés sur éprouvettes axisymétriques (type TRC) 
non pré-écrouies puis pré-écrouies par traction et sur éprouvette coudée par emboutissage 
(éprouvette coudée, rayon 1 mm).  
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2.2.1 Eprouvettes axisymétriques non pré-écrouies 

Quatre éprouvettes, dont trois entaillées, ont été chargées en série. La contrainte 
macroscopique visée était de 400 MPa (0,8 Rm) pour l’éprouvette non entaillée. Les 
éprouvettes, repérées 1171E1 à 1171E4, ont des géométries différentes mais la même section 
minimale (Tableau 14) et des taux différents de triaxialité des contraintes en fond d’entaille. 
L’essai a été interrompu après 3900 h. A l’issue des observations au MEB, aucune trace 
d’amorçage n’a été mise en évidence. L’absence de fissuration pourrait être liée à un 
écrouissage insuffisant. Bien que ces quatre éprouvettes soient soumises à la même charge, la 
contrainte équivalente en fond d’entaille décroît lorsque l’effet d’entaille augmente du fait que 
la triaxialité augmente (apparition de composantes radiales et tangentielles dans le tenseur des 
contraintes). 
 

Tableau 14 – Géométrie des éprouvettes TRC non pré-écrouies (entailles en U). 
Entaille Repère Longueur utile (mm) Profondeur (mm) Rayon (mm) Section mini (mm2) 

1171E1 25,021 - - 12,610 
1171E2 25,021 0,304 0,304 12,711 
1171E3 24,998 0,488 0,488 12,497 
1171E4 25,040 0,997 0,997 12,699 

 Tableau 15 – Conditions ayant conduit à une absence d’amorçage en 3900 h lors 
d’essais sur éprouvettes TRC non pré-écrouies (entailles en U). 

Données en fond d’entaille 19 
Repère δδδδl (mm) A (%) σσσσmax 

(MPa) εεεε σσσσ (MPa) kεεεε kσσσσ Triaxialité des 
contraintes  

1171E1 2,83 11,31 398 - - - - - 
1171E2 1,25 5,00 321 0,464 661 5,1 2,1 0,47 
1171E3 0,73 2,92 247 0,198 453 4,7 1,8 0,65 
1171E4 0,22 0,88 170 0,053 266 6,8 1,6 0,50 

2.2.2 Eprouvettes axisymétriques pré-écrouies par traction 

Les éprouvettes décrites précédemment (non pré-écrouies) ont subi une seconde séquence 
d’essai. Le chargement imposé (0,9 Rm) est supérieur à celui de la première séquence (3900 h 
sous 0,8 Rm) afin que le matériau soit sollicité à nouveau au-dessus de sa limite d’élasticité. 
Pour cette seconde séquence, les éprouvettes sont considérées comme pré-écrouies par le 
premier chargement qui n’a pas abouti à l’amorçage (Tableau 15). Aucune trace d’amorçage 
n’a été observée après 7290 h d’essai. 

A l’issue des deux séquences d’essai, ces quatre éprouvettes ont totalisé 11200 h en milieu 
primaire. Les contraintes dans les zones potentielles d’amorçage (en fond d’entaille) s’élèvent 
à 700 MPa environ durant la seconde séquence, ce qui semble insuffisant pour l’amorçage de 
fissures de CSC dans un matériau localement pré-écroui (ε = 0,46 au fond de l’entaille de 
l’éprouvette 1171E2).  

 Tableau 16 – Géométrie des éprouvettes TRC pré-écrouies (entailles en U). 
Entaille Repère Longueur utile (mm) Profondeur (mm) Rayon (mm) Section mini (mm2) 

1171E1 27,83 - - 11,461 
1171E2 26,25 0,304 0,304 12,100 
1171E3 25,73 0,488 0,488 12,200 
1171E4 25,22 0,997 0,997 12,441 

  

                                                      
19 Calcul par éléments finis. 
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 Tableau 17 – Conditions ayant conduit à une absence d’amorçage en 1120 h lors 
d’essais sur éprouvettes TRC  pré-écrouies (entailles en U). 

Données en fond d’entaille 19 
Repère δδδδl (mm) A (%) σσσσmax 

(MPa) εεεε σσσσ (MPa) kεεεε kσσσσ Triaxialité des 
contraintes  

1171E1 0,82 1,19 444 - - - - - 
1171E2 0,37 0,55 333 0,460 700 5,1 2,1 0,47 
1171E3 0,18 0,27 265 0,237 496 4,5 1,9 0,65 
1171E4 0,12 0,18 216 0,151 399 6,2 1,8 0,49 

 

 Tableau 18 – Résultats des essais à charge imposée en milieu primaire (360°C). 

Type 
d’éprouvette 

Pré-
écrouissage en 
fond d’entaille 

Résultats partiels 
(seconde séquence) 

Résultats cumulés 
(séquences 1 + 2) 

TRC 398 MPa Pas d’amorçage de la 
CSC après 7290 h 

Pas d’amorçage de la CSC 
après 11190 h 

661 MPa 
453 MPa 

TRC 
+ entaille en 

U 253 MPa 

Pas d’amorçage de la 
CSC après 7290 h 

Pas d’amorçage de la CSC 
après 11190 h 

2.2.3 Eprouvette coudée par emboutissage 

Un essai de CSC a été réalisé sur une éprouvette coudée par emboutissage. Cet essai a été 
interrompu après 3500 h. L’allongement de l’éprouvette de 12,7% a été consécutif à sa mise 
en charge. Aucun fluage de l’éprouvette n’a été constaté. 

A l’issue du dépouillement, aucune trace de CSC n’est observée, que ce soit en surface ou 
dans les amorces mécaniques (Figure 160, Figure 161). Or, d’après les résultats de traction 
lente, la dureté et la contrainte appliquée sont suffisantes pour l’amorçage de fissures de CSC. 
Cela montre que la contrainte appliquée et l’écrouissage ne sont pas suffisants pour 
déclencher la CSC sous chargement statique, en moins de 3500 h. Les essais sur éprouvettes 
CT montreront ultérieurement qu’un chargement provoquant une plasticité locale est 
nécessaire. Le paramètre pertinent est donc probablement la vitesse de déformation plastique 
locale (en fond d’entaille).  

Le dépliage complet du coude consécutif au chargement de l’éprouvette a provoqué 
localement de nombreuses amorces ductiles. Aucune trace de CSC n’est observée dans la 
continuité de ces amorces ductiles. 

 

  
Figure 160 – Intrados du coude (3500 h, TL525). Figure 161 – Amorces ductiles à l’intrados du coude 

(3500 h, TL525). 
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 Trois hypothèses peuvent expliquer l’absence d’amorçage : 

• L’absence de fluage, donc de viscoplasticité dans la zone d’amorçage potentiel. Cette 
hypothèse est confortée par les résultats d’essais de fluage (chapitre II). Elle permet 
d’expliquer la difficulté rencontrée au laboratoire pour amorcer des fissures sous chargement 
statique (charge ou déformation imposées). 

• Une durée d’essai insuffisante (3500 h), malgré la présence d’amorces mécaniques qui 
auraient pu faciliter l’amorçage de la CSC. 

•  Un écrouissage trop important, résultant de l’emboutissage puis du dépliage et de 
l’allongement de l’éprouvette dès le chargement en milieu primaire. Cette hypothèse s’appuie 
sur un résultat obtenu par le CEA [52] indiquant qu’une éprouvette laminée puis emboutie ne 
se fissure pas à vitesse de déplacement imposée, contrairement à une éprouvette simplement 
emboutie. 

3. Amorçage et propagation à vitesse de déplacement imposée 

3.1 Essais sur éprouvettes plates non pré-écrouies 
Cinq essais ont été réalisés (Tableau 19 et Tableau 20), dont quatre interrompus avant la 
rupture de l’éprouvette, pour différents allongements, permettant ainsi d’établir une relation 
entre la profondeur des fissures de CSC et l’écrouissage du matériau consécutif à l’essai de 
CSC (Figure 162). 

 Tableau 19 – Dépouillement « mécanique »  des essais de CSC sur éprouvettes plates, non pré-écrouies. 

Essai Eprouvette Durée 
(h) 

A 
(%) 

σσσσ* 
(MPa) εεεεmacro macroε�  

(s-1) 
TL613 T112-8 593 11,00 579 0,104 4,89.10-8 
TL609 T112-6 887 16,40 434 0,152 6,70.10-8 
TL679 1171-20 1178 21,60 515 0,196 4,62.10-8 
TL698 1171-6 1617 30,34 624 0,265 4,55.10-8 

TL657 1171-19 2075 40,10 700 0,341 4,56.10-8 
   * Contrainte en fin d’essai. 

 Tableau 20 – Résultats des essais de CSC sur éprouvettes plates, non pré-écrouies. 

Essai HV0,1 Fis. aTGSCC (µm) TGCSCa�  (µm/h) CSC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

D 
(fissures/mm2) 

TL613 258 2 0,00 - 0 100 36 
TL609 253 10 0,01 - 0 100 709 
TL679 301 30 0,03 - 0 100 Nd. 
TL698 309 50 0,03 - 0 100 Nd. 
TL657 318 334 0,16 19 0 100 128 

Chemin de fissuration : 

L’observation du faciès de rupture par microscopie électronique à balayage permet de 
conclure que la fissuration est totalement transgranulaire. Les amorces en surface sont 
nombreuses et réparties de façon uniforme pour A > 16%. Dans le cas des essais interrompus, 
pour de faibles allongements (A < 17%), l’identification du caractère de certaines amorces est 
difficile, du fait de leur très faible profondeur (inférieure à la taille de grain).  

Vitesse moyenne de fissuration par TGSCC : 

La courbe aTGSCC = f(ε) permet de proposer, pour une vitesse de déformation de 5.10–8 s–1, une 
vitesse moyenne de fissuration lente (amorçage), pour une déformation comprise entre 0,10 et 
0,27 et une vitesse moyenne de fissuration rapide (propagation), pour une déformation 
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supérieure à 0,27. Les vitesses sont calculées à partir des pentes des deux segments de droites 
correspondants (Figure 162). 
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Compte tenu des informations dont nous disposons actuellement, la précision de la valeur 
avancée pour le stade 1 est nettement supérieure à celle avancée pour le stade 2. Des essais 
supplémentaires sont nécessaires pour préciser la profondeur de transition stade 1 → stade 2 et 
donc la vitesse de fissuration dans le stade 2. L’expérience acquise dans le cadre de la CSC de 
l’alliage 600 (alliage austénitique base nickel) en milieu primaire REP montre que la 
transition stade lent → stade rapide dépend d’une profondeur critique de défaut, associé à un 
facteur d’intensité de contrainte critique, appelé KISCC. Cette grandeur est définie dans le cadre 
de la Mécanique de la Rupture et adaptée au cas d’une fissuration mécanique assistée par 
l’environnement (corrosion). Le KISCC peut être interprété comme le KI seuil au-delà duquel le 
mécanisme de CSC produit une plasticité locale, en fond de fissure, suffisante pour auto-
alimenter le mécanisme de CSC en dislocations nécessaires pour dépassiver le matériau (en 
pointe de fissure). La valeur habituellement admise pour le KISCC de l’alliage 600 en milieu 
primaire REP est voisine de 9 MPa m . D’après la Mécanique de la Rupture les valeurs de KI 
sont valides seulement sous des conditions très strictes (état de déformations planes, défaut 
plan de taille suffisante, plasticité confinée). Une valeur de KI ne peut donc en théorie pas être 
calculée à partir de fissures (courtes) se propageant dans une éprouvette de traction lente où la 
déformation plastique n’est pas localisée et d’autant plus que le chargement (contrainte) 
évolue de façon continue en cours d’essai.  

Cette transition pourrait toutefois avoir d’autres origines, comme par exemple une barrière 
morphologie (taille de grain). En effet, la profondeur de notre transition correspond à l’ordre 
de grandeur de la taille de grain du matériau. On peut alors imaginer que les fissures 
s’amorcent et se propagent lentement jusqu’à un obstacle fort (joint de grain) et peut être 
infranchissable sans effet collectif (coalescence des fissures courtes pour le franchissement de 
cette barrière). De nouveaux essais sont à réaliser pour bien comprendre le sens de cette 
transition (différentes sollicitations, tailles de grain, etc.).  
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Figure 162 – Détermination de seuils de déformation pour l’amorçage et la propagation de la CSC. 

Essais à vitesse de déformation imposée sur éprouvette plate non pré-écrouie ( ε� = 5.10–8 s–1). 

Seuil de dureté pour l’amorçage et la propagation de la TGSCC : 

La représentation (Figure 163) de l’évolution de la fissuration en fonction de la microdureté 
mesurée dans la zone d’amorçage des fissures permet d’évaluer le seuil de dureté pour 
l’amorçage de la fissuration (intégrant une phase de propagation lente appelée stade 1) à 
environ 250 HV0,1 et de situer le seuil pour la propagation rapide (stade 2) vers 310 HV0,1.  

On considère ici que la dureté n’évolue pratiquement plus dans le voisinage immédiat des 
lèvres de la fissure après amorçage. Ceci nous permet de supposer que la dureté mesurée est 
représentative de l’écrouissage à l’amorçage.  

Seuils de déformation et contrainte pour l’amorçage et la propagation de la TGSCC : 

En considérant l’évolution de la profondeur de fissuration en fonction des déformations et 
contraintes équivalentes (Figure 164 et Figure 162), on obtient pour l’amorçage, un seuil de 
déformation de 0,10 et un autre de contrainte de 430 MPa, et pour la propagation, un seuil 
compris entre 0,27 et 0,34 pour la déformation et entre 520 et 700 MPa pour la contrainte. 
D’autres essais devront préciser davantage les positions des seuils de propagation. 

Nous remarquons que les seuils indiqués ici sont inférieurs aux déformations et contraintes 
atteintes lors des essais sous chargements statiques. Le franchissement de ces seuils n’est 
donc pas une condition suffisante pour l’amorçage et la propagation des fissures de 
CSC, du moins pour des durées courtes d’essais.  
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Figure 163 – Détermination des seuils de dureté pour 

l’amorçage et la propagation de la CSC. Essais à 
vitesse de déformation imposée sur éprouvette plate 

non pré-écrouie ( ε� = 5.10–8 s–1). 

Figure 164 – Détermination d’un seuil de contrainte 
pour la propagation de la CSC. Essais à vitesse de 
déformation imposée sur éprouvette plate non pré-

écrouie ( ε� = 5.10–8 s–1). 

3.2 Essais sur éprouvettes coudées par emboutissage 

3.2.1 Courbes de traction lente 

Les courbes de traction de référence (milieu inerte) montrent que les emboutissages de rayons 
2 et 3 mm conduisent à des comportements mécaniques macroscopiques très proches en 
traction (Figure 165). On notera que l’éprouvette de rayon 2 mm ne s’est pas rompue au 
niveau du coude mais dans le fût, près de l’une des têtes d’amarrage et que l’éprouvette de 
rayon 3 mm ne s’est pas rompue. L’essai a dû être interrompu après arrivée en butée du 
système de traction dans l’autoclave. En revanche, l’emboutissage pour un rayon de 1 mm 
réduit notablement l’allongement à rupture. La charge croît de façon plus importante lorsque 
les éprouvettes coudées ont été embouties, qu’en l’absence de pré-écrouissage (cf. § 3.1). 

0

500

1000

1500

2000

2500

3000

3500

4000

4500

0 5 10 15 20 25 30

Déplacement (mm)

Fo
rc

e 
(N

)

MP, Rayon 1 mm

MP, Rayon 3 mm

Ar, Rayon 1 mm

Ar, Rayon 2 mm

Ar, Rayon 3 mm

 
Figure 165 – Courbes de traction des essais à 360 °C sur éprouvettes coudées par 

emboutissage (MP : essai en milieu primaire, Ar : essai en argon). 

3.2.2 Profondeur et vitesse moyenne de fissuration par CSC 

Les fissures sont très profondes, ce qui réduit largement l’allongement en fin d’essai. La 
fissuration par CSC est maximale pour le rayon de 2 mm (Figure 168), ce qui suppose soit un 
effet de la géométrie de l’éprouvette et donc de la vitesse de déformation sur la fissuration par 
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CSC, soit un effet du pré-écrouissage. Pour un rayon de 1 mm, la fissuration est purement 
intergranulaire. Pour des rayons de 2 et 3 mm, elle est mixte, mais majoritairement 
transgranulaire. La profondeur d’IGSCC est assez proche pour des rayons de 1 et 2 mm 
(TL521 et TL673). D’une façon générale, les fissures de TGSCC sont plus profondes que 
celle d’IGSCC.  

La vitesse moyenne de fissuration par IGSCC (Figure 169) ne semble pas dépendre du rayon 
d’emboutissage (environ 0,5 µm.h–1), contrairement à la vitesse de propagation par TGSCC 
(3,5 µm.h–1 pour un rayon de 2 mm, contre 0,5 µm.h–1 pour un rayon de 3 mm). 

 Tableau 21 – Dépouillement « mécanique » des essais de CSC en milieu primaire (360°C) sur éprouvettes 
coudées, pré-écrouies par emboutissage. 

Essai Eprouvette r 
(mm) 

e 
(mm) 

Durée 
(h) 

A  
(%) 

σσσσmacro 
(MPa) εεεεmacro macroε�  

(s-1) 
kεεεε kσσσσ σσσσlocale 

(MPa) 
εεεεlocale 

(MPa) 
localε�  

 (s-1) 
TL521 T112-1 1 2 516 15,8 422 0,147 5,80.10-8 6 4 1688 0,881 4,75.10-7 
TL523 T112-11 2 2 338 6,6 160 0,064 5,30.10-8 4 3 480 0,256 2,12.10-7 
TL673 T112-F 2 2 492 9,2 205 0,088 4,99.10-8 4 3 615 0,352 2,00.10-7 
TL524 T112-A 3 2 1632 16,8 443 0,155 2,63.10-8 3 2 886 0,465 7,89.10-8 
TL544 T112-7 3 1,8 1542 28,9 i 536 0,254 4,58.10-8 3 2 1072 0,762 9,16.10-8 

i : interrompu, r : rayon de l’intrados du coude, e : épaisseur de l’éprouvette.  

 Tableau 22 – Résultats des essais de CSC sur éprouvettes coudées, pré-écrouies par emboutissage. 

Essai Eprouvette aTGSCC 
(µm) 

aTGSCC 
(µm) 

IGCSCa�  
(µm/h) 

TGCSCa�  
(µm/h) 

CSC 
(%) 

IGSCC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

D 
(fissures/mm2) HV0,1 

TL521 T112-1 300 0 0,58 0,00 5,2 100 0 205 520 
TL523 T112-11 1811 200 5,36 0,59 82,6 84 16 30 347 
TL673 T112-F 200 1750 0,41 3,56 90 2 98 Nd 385 
TL524 T112-A 700 800 0,43 0,49 52,3 23 77 15 388 
TL544 T112-7 50 50 0,03 0,03 Nd. Nd  Nd 8 Nd. 

3.2.3 Effet de l’écrouissage sur l’amorçage de l’IGSCC 

La fissuration par IGSCC semble être une conséquence directe du pré-écrouissage. 
L’emboutissage produit une déformation très hétérogène à l’intrados du coude, à l’échelle du 
grain, comme le montrent les observations (Figure 166). Les incompatibilités de déformation 
plastique entre les grains entraînent l’activation de plusieurs systèmes de glissement dans 
certains grains (Figure 167). Il est peu probable que le niveau d’écrouissage (dureté) soit le 
facteur provoquant l’apparition de l’IGSCC car à l’intrados du coude des éprouvettes non pré-
écrouies, l’écrouissage croît très rapidement au début de l’essai, pour atteindre un niveau 
proche de celui résultant du pré-écrouissage par emboutissage. La nature même de 
l’écrouissage doit donc jouer un rôle important. 

Comme nous l’avons remarqué au chapitre II, l’hétérogénéité de la pré-déformation induite 
par l’emboutissage est plus importante dans le cas de l’éprouvette emboutie avec un rayon de 
2 mm. 
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Figure 166 – Hétérogénéité de la déformation dans une 

éprouvette coudée par emboutissage (TL544). 
Figure 167 – Activation multiple de systèmes de 

glissement et incompatibilités plastiques (TL544). 

3.2.4 Effet de la vitesse de déformation sur la TGSCC 

La fissuration par TGSCC parait très affectée par la géométrie de l’éprouvette, plus que par 
l’histoire de son écrouissage. En particulier, il semble exister un régime de vitesse de 
déformation optimum pour la propagation de la fissuration (Figure 168 et Figure 169). En 
effet, la vitesse de déformation à l’intrados du coude dépend du rayon du coude. En changeant 
ce dernier, on modifie l’effet géométrique de localisation lors du dépliage. La vitesse de 
déformation doit donc être un paramètre-clé dans le mécanisme de la CSC. L’effet de la 
vitesse de déformation sur le caractère de la fissuration a été évoqué de façon qualitative au 
chapitre IV. 

3.2.5 Dureté pour l’amorçage de la CSC 

Si l’on considère l’ensemble des résultats (Tableau 22), on constate qu’il existe un seuil pour 
la propagation des fissures de CSC inférieur à 347 HV0,1. D’une façon générale, la dureté 
mesurée dans les zones d’amorçage est de l’ordre de celle résultant de l’emboutissage. 
Compte tenu du fait que le coude concentre les contraintes et déformations au cours de l’essai 
de CSC, on peut imaginer que les fissures ont la possibilité de s’amorcer très tôt dans l’essai 
(aucun écrouissage supplémentaire n’est nécessaire). 

3.2.6 Compétition entre mécanismes IGSCC/TGSCC et vitesse de propagation 

L’essai TL523 (éprouvette de rayon 2 mm) est intéressant car dans ce cas, la fissuration est 
pratiquement exclusivement intergranulaire. Cet essai a été interrompu durant 110 h après 5% 
d’allongement suite à la rupture de la membrane d’éclatement de l’autoclave. L’éprouvette a 
donc subi un déchargement avant d’être à nouveau sollicitée en traction. La morphologie 
intergranulaire de la fissuration semble une conséquence directe de l’interruption de l’essai, 
car le même essai réalisé sans interruption produit une fissuration très majoritairement 
transgranulaire. La vitesse de propagation est dans ce cas d’environ 5,4 µm.h–1. La 
propagation de l’IGSCC est donc nettement plus rapide lorsqu’elle est majoritaire (facteur 5 à 
10).  

On peut supposer que la vitesse de fissuration est maximale lorsqu’elle est quasi 
exclusivement intergranulaire ou transgranulaire. En revanche, elle est nettement plus lente 
lorsqu’elle est mixte, c'est-à-dire lorsque les deux mécanismes sont en compétition. 

Pour interpréter cet essai, plusieurs hypothèses peuvent être émises : 
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• Un repassage en compression de l’intrados du coude qui aurait largement favorisé la 
fissuration intergranulaire au détriment de celle transgranulaire observée lors d’un 
essai non interrompu ; 

• Un vieillissement du matériau provoquant une redistribution des atomes de carbone et 
d’azote et donc un durcissement locale qui aurait favorisé l’IGSCC après reprise de 
l’essai. 

3.2.7 Effet d’un électro-polissage 

L’électro-polissage permet un allongement plus important de l’éprouvette car il réduit la 
profondeur de fissuration. L‘électro-polissage ôte en partie la couche écrouie du matériau qui 
l’expose à la CSC, mais l’effet du coude sur la localisation est quant à lui conservé. On peut 
supposer que le polissage retarde seulement l’amorçage mais n’affecte pas la propagation car 
la fissure est plus profonde dans ce cas que dans celui de l’éprouvette emboutie avec un rayon 
de 1 mm et d’épaisseur 2 mm. L’électro-polissage peut également avoir un impact sur l’oxyde 
formé en surface durant l’essai (nature, structure, propriétés), ce qui n’a pas été vérifié. 
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Figure 168 – Profondeur des fissures de CSC (à rupture) 

dans les éprouvettes coudées par emboutissage. 
Figure 169 – Vitesse moyenne de fissuration par CSC 

dans les éprouvettes coudées par emboutissage. 

3.3 Essais sur éprouvettes coudées non pré-écrouies 
Les essais sur éprouvettes coudées non pré-écrouies ont été réalisés pour des rayons de coude 
de 1 et 2 mm. Des essais de référence en milieu inerte (argon) à 360°C ont montré que la 
rupture est parfaitement ductile. Les essais en milieu primaire ont été soit poursuivis jusqu’à 
la rupture des éprouvettes, soit interrompus pour des allongements prédéfinis. La fissuration 
observée sur les faciès est purement transgranulaire. Quelques amorces intergranulaires sont 
néanmoins présentes dans le cas de l’éprouvette dont le rayon du coude mesure 2 mm. 

L’examen des courbes de traction en milieu inerte montre que lorsque le rayon du coude 
diminue, la charge à rupture augmente et l’allongement à rupture diminue très légèrement 
(Figure 170). La forme particulière des courbes est liée à la géométrie des éprouvettes. Ainsi, 
la faible augmentation de la charge jusqu’à 3 mm d’allongement est directement liée au 
dépliage du coude de l’éprouvette. 

En milieu primaire, l’allongement à rupture est réduit d’environ 30% du fait de la CSC 
amorcée à l’intrados du coude de rayon 1 mm et de 60% pour le rayon de 2 mm. La forte 
réduction d’allongement à rupture dans ce dernier cas est provoquée par la quasi traversée de 
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la fissure de CSC. En effet, la CSC recouvre alors 86% du faciès de rupture, contre 25% pour 
l’éprouvette de rayon 1 mm.  

A l’aide d’essais interrompus (TL548, TL690), l’évolution de la profondeur de fissuration 
par CSC peut être évaluée (Figure 171). Ainsi, pour une éprouvette possédant un rayon de 1 
mm, la fissure de CSC a atteint 30 µm après 4,3 mm d’allongement, c’est-à-dire durant le 
dépliage du coude de l’éprouvette. Le résultat est voisin dans le cas d’une éprouvette de rayon 
2 mm. L’écrouissage est alors concentré à l’intrados du coude et l’accroissement de dureté 
important (310 HV0,1 pour 4,3 mm d’allongement). A rupture de l’éprouvette, la fissuration 
est nettement supérieure dans le cas de l’éprouvette de rayon 2 mm. L’accélération de la 
vitesse moyenne de propagation constatée dans le cas d’un rayon de 2 mm n’est observée 
qu’au delà de 5 mm d’allongement environ (Figure 171), soit environ ε = 0,30 à l’intrados des 
coudes, c'est-à-dire après le dépliage du coude. Les écrouissages étant alors assez voisins, il 
est probable que l’effet « accélérateur » est dû à la réunion prolongée des conditions 
(écrouissage, ε� ) les plus favorables dans le cas de l’éprouvette dont le rayon du coude est 2 
mm. On constate également l’effet retardateur important d’un électro-polissage de 
l’éprouvette, sur l’amorçage de la CSC : après 12,9 mm d’allongement, la fissure la plus 
profonde n’est que de 20 µm, dans le cas de l’éprouvette électro-polie (Figure 171). 

 Tableau 23 – Dépouillement mécanique des essais de CSC sur éprouvettes coudées, non pré-écrouies. 

Essai Eprouvette R 
(mm) 

Durée 
(h) 

A  
(%) 

σσσσmax 
(MPa) εεεεmacro macroε�  

(s-1) 
kεεεε kσσσσ σσσσlocale 

(MPa) 
εεεεlocale 

(MPa) 
localε�  

 (s-1) 
TL548 R1T112-2 1 287 5,48 i 191 0,053 5,17.10-8 6 4 764 0,318 3,10.10-7 
TL537 R1T112-1 1 1342 24,60 548 0,220 4,55.10-8 6 4 2192 1,320 2,73.10-7 
TL557 R2T112-1 2 775 16,20 280 0,151 5,40.10-8 4 3 840 0,604 3,24.10-7 
TL690 R2T112-5 2 345 5,84 i 165 0,057 4,57.10-8 4 3 495 0,228 1,83.10-7 
TL695 R2T112-4 2 2120 19,22 316 0,176 4,70.10-8 4 3 948 0,704 1,88.10-7 

 i : interrompu. 

 Tableau 24 – Résultats des essais de CSC en milieu primaire (360°C) sur éprouvettes coudées, 
non pré-écrouies. 

Essai aIGSCC 
(µm) 

aTGSCC 
(µm) 

IGCSCa�  
(µm/h) 

TGCSCa�  
(µm/h) 

CSC 
(%) 

IGSCC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

D 
(fissures/mm2) HV0,1 

TL548 0 30 0,00 0,10 - 0 100 542 309 
TL537 0 537 0,00 0,49 25 0 100 512 395 
TL557 20 20 0,03 0,03 - 0 100 154 338 
TL690 0 30 0,00 0,09 Nd 0 100 Nd 395 
TL695 15 1250 0,01 0,59 Nd 0 100 86  

Il est ensuite possible d’évaluer la vitesse moyenne de fissuration durant l’amorçage et la 
propagation, en divisant simplement la profondeur de la fissure la plus profonde par le temps 
nécessaire pour sa propagation (pente des segments de droite sur la Figure 171, divisée par la 
vitesse constante d’allongement). En fin d’essai, la vitesse moyenne de fissuration est 3 à 5 
fois plus importante pour un rayon de 2 mm (1,3 µm.h–1) que pour un rayon de 1 mm (0,5 
µm.h–1). Dans le cas de l’éprouvette électropolie (rayon de coude de 2 mm), la vitesse de 
fissuration est réduite à 0,03 µm.h–1. 

Si l’on considère l’ensemble des essais, il semble que le seuil de dureté pour la propagation 
des fissures de TGSCC soit compris entre 340 et 350 HV0,1. La déformation dans la zone 
d’amorçage est alors importante, car supérieure à 0,37, tout comme la contrainte vraie 
(supérieure à 1300 MPa). 
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Figure 170 – Courbes de traction des essais à 360°C sur éprouvettes coudées non pré-écrouies 

en fonction du rayon du coude. 

Terminons enfin par une comparaison avec les éprouvettes coudées pré-écrouies (§ 3.2). Le 
chemin de fissuration n’est pas lié à la contrainte car les niveaux de contrainte atteints (en fin 
d’essai) sont du même ordre que les éprouvettes coudées soient ou non pré-écrouies par 
emboutissage. L’absence d’IGSCC dans les éprouvettes non pré-écrouies montrerait plutôt 
que ce chemin de fissuration dépend fortement du pré-écrouissage et plus précisément de la 
pré-compression induite par l’emboutissage. C’est cette piste qui va être abordée dans le 
paragraphe suivant. 
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Figure 171 – Profondeur des fissures de TGSCC en 

milieu primaire (360°C, 5.10–8 s–1) dans les éprouvettes 
coudées non pré-écrouies en fonction de l’allongement.  

Figure 172 – Vitesse moyenne de fissuration par 
TGSCC en milieu primaire (360°C, 5.10–8 s–1) dans les 
éprouvettes coudées non pré-écrouies en fonction de 

l’allongement. 

3.4 Essais sur éprouvettes plates pré-écrouies par cisaillement à l’ambiante 

3.4.1 Effet du pré-cisaillement et de la CSC sur les caractéristiques de traction 

A l’exception de l’éprouvette repérée T112-C1, toutes les éprouvettes sont entaillées. L’intérêt 
du pré-écrouissage par cisaillement est qu’il est parfaitement homogène dans l’éprouvette de 
CSC, qu’il offre la possibilité d’étudier des trajets complexes de déformation, donc des 
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écrouissages plus ou moins sévères en travaillant toujours sur des éprouvettes plates. L’emploi 
d’éprouvettes plates est un atout permettant une approche plus quantitative de l’effet de 
l’écrouissage sur la CSC, comparé à l’emploi des éprouvettes coudées impliquant des 
problèmes de contact, frottement, forte hétérogénéité et faible reproductibilité liée à la mise en 
œuvre de l’éprouvette (emboutissage non instrumenté). La déformation en cisaillement permet 
en outre de pré-déformer le matériau sans localisation de la déformation (striction). En 
contrepartie, la section des éprouvettes pré-écrouies est limitée car leur épaisseur ne peut 
dépasser 1 mm (contrainte technologique). Deux pré-écrouissages sont employés, le premier 
pour un pré-cisaillement de 20% (γ = 0,2), le second pour un pré-cisaillement de 40% (γ = 
0,4). Trois trajets de déformation sont considérés :  un simple (β = +1) et deux complexes (β = 
0 et β = –1). 

Un pré-cisaillement de 20% avec un trajet orthogonal conduit à une striction comparable au 
cas d’un pré-cisaillement très important (40%) avec un trajet monotone (Figure 173 et Figure 
174). Pour un fort pré-cisaillement, les pré-écrouissages suivant des trajets complexes 
conduisent à une faible striction des éprouvettes (Figure 174, Figure 175 et Figure 176). Pour 
un trajet orthogonal, les systèmes de glissement activés lors de la seconde déformation (durant 
l’essai de CSC) sont différents de ceux activés lors de la première déformation (pré-
déformation).  

La Figure 177 montre l’incidence de la fissuration sur la déformation équivalente cumulée à 
rupture des éprouvettes de CSC en fonction du trajet de déformation suivi. La déformation 
cumulée est la somme de la pré-déformation équivalente de traction (à 25°C) et de la 
déformation consécutive à l’essai de CSC (à 360°C), les déformations étant calculées par 
éléments finis en considérant l’écrouissage isotrope pour simplifier. La comparaison avec les 
essais en milieu inerte (360°C) montrent que les déformations à rupture sont nettement 
réduites par la CSC. Ainsi, la réduction est de 30% pour {γ = 0,4 ; β = –1}. Les effets de trajet 
de déformation sur la contrainte d’écoulement plastique sont faibles pour γ = 0,4, mais 
appréciables pour γ = 0,2. 

 

  
Figure 173 – Striction pour β = 0, γ = 0,2            

(TL667, 360°C, ε� = 5.10–8 s–1). 
Figure 174 – Striction pour β = +1, γ = 0,4           

(TL630, 360°C, ε� = 5.10–8 s–1). 
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Figure 175 – Striction pour β = –1, γ = 0,4                  

(TL583, 360°C, ε� = 5.10–8 s–1). 
Figure 176 – Striction pour β = 0, γ = 0,4               

(TL631, 360°C, ε� = 5.10–8 s–1). 
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Figure 177 – Courbes contrainte-déformation équivalente cumulée pour différents 

trajets de déformation ( ε� = 5.10–8 s–1) en milieu primaire (360°C). 

3.4.2 Profondeur de fissuration 

Nous pouvons décrire l’évolution d’une fissure de CSC au fond d’une entaille en fonction de 
l’allongement de l’éprouvette. Ceci nous permet d’évaluer la vitesse de fissuration dans ces 
différents stades de propagation.  

La courbe décrite pour le couple {γ = 0,2 ; β = –1} semble indiquer une transition dans la 
vitesse de fissuration (Figure 178). Les points correspondant au couple {γ = 0,2 ; β = 0} se 
positionnent de façon cohérente vis-à-vis de ceux du couple {γ = 0,2 ; β = –1} dans cette 
même figure : on observe le plus faible allongement à rupture de l’éprouvette pour le trajet 
orthogonal (β = 0), qui est mécaniquement le plus sévère. 

Il est possible d’évaluer les vitesses moyennes de fissuration, en considérant les points relatifs 
aux trajets complexes de déformation (β = 0 et β = –1), pour un pré-cisaillement de 0,20 et en 
prenant pour taux d’allongement des éprouvettes la valeur de 4,7 µm.h–1. On obtient alors une 
vitesse de propagation lente (stade 1) et une de propagation rapide (stade 2) : 
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On remarque que les vitesses évaluées dans ce cas sont nettement supérieures à celles 
mesurées dans les éprouvettes non pré-écrouies : facteur 4 pour le stade 1 et facteur 12 pour le 
stade 2 de propagation (cf. § 3.1). Le pré-écrouissage conduit donc clairement à une vitesse de 
fissuration plus rapide, quel que soit le stade. 

 

 Tableau 25 – Dépouillement mécanique des essais de traction en milieu primaire 
(360°C) sur éprouvettes plates entaillées pré-écrouies par cisaillement. 

Essai γγγγ    ββββ    Durée 
(h) 

A 
(%) 

σσσσmax 
(MPa) εεεεmaxo macroε�  

(s-1) 
kεεεε kσσσσ σσσσlocale 

(MPa) εεεεlocale localε�  
(s-1) 

Triax. 

TL549 0,4 –1 420 13,70 453 0,128 5,3.10–8 1,0 1,0 453 0,080 5,3.10–8 0,33 
TL583 0,4 –1 488 9,60 521 0,092 5,2.10–8 6,9 1,6 613 0,751 4,3.10–7 1,48 
TL630 0,4 1 537 8,90 524 0,085 4,4.10–8 6,9 1,6 828 0,586 3,0.10–7 1,48 
TL631 0,4 0 805 14,80 582 0,138 4,8.10–8 5,7 1,9 1166 1,586 5,5.10–7 1,28 
TL667 0,2 0 442 7,58 493 0,073 4,6.10–8 6,9 1,6 779 0,503 3,2.10–7 1,48 
TL668 0,2 –1 170 3,00 i 341 0,030 4,8.10–8 6,9 1,4 477 0,204 1,5.10–7 1,40 
TL669 0,2 –1 581 10,84 471 0,104 5,0.10–8 6,3 1,8 824 0,654 3,1.10–7 1,37 
TL687 0,2 –1 280 5,27 i 428 0,051 5,1.10–8 6,9 1,6 685 0,355 1,7.10–7 1,48 
TL691 0,2 –1 420 7,91 i 308 0,076 5,0.10–8 6,9 1,6 493 0,525 1,7.10–7 nd. 
TL689 0,2 0 258 4,96 i 479 0,048 5,2.10–8 6,9 1,6 766 0,334 1,7.10–7 nd. 
TL697 0,0 +1 538 10,5 i 402 0,100 5,2.10–8 6,9 1,4 643 0,691 1,7.10–7 nd. 
TL700 0,0 +1 1368 25,4 591 0,227 4,6.10–8 6,9 1,6 827 1,563 1,4.10–7 nd. 

i : interrompu.  

 Tableau 26 – Résultats des essais de traction en milieu primaire (360°C) sur 
éprouvettes plates entaillées pré-écrouies par cisaillement. 

Essai Eprouvette HV0,1 
Fis. 

aTGSCC 
(µm) 

aTGSCC 
(µm) 

IGCSCa�  
(µm/h) 

TGCSCa�  
(µm/h) 

CSC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

TGSCC 
(%) 

D 
(fissures/mm2) 

TL549 T112-C1* 363 25 0 0,06 0,00 1,4 50 50 277 
TL583 T112-C3 347 50 85 0,10 0,17 35,6 35 65 396 
TL630 T112-C5 370 0 400 0,00 0,74 24,8 0 100 244 
TL631 T112-C6 397 135 123 0,17 0,15 7,2 10 90 213 
TL667 T112-C8 317 15 400 0,03 0,90 25 5 95 40 
TL668 T112-C14 357 10 10 0,06 0,06 nd nd nd nd 
TL669 T112-C15 357 10 995 0,02 1,71 22 3 97 nd 
TL687 T112-C17 319 30 30 0,11 0,11 nd nd nd nd 
TL691 T112-C18 358 40 40 0,10 0,10 nd nd nd nd 
TL689 T112-C9 332 40 40 0,16 0,16 nd nd nd nd 
TL697 1171-J1** 346 0 30 0,00 0,06 nd 0 100 nd 
TL700 1171-J5** 341 0 353 0,00 0,26 nd 0 100 nd 

* Eprouvette non entaillée. ** Eprouvettes de géométrie identique à celles pré-cisaillées, mais non pré-écrouies. 

3.4.3 Etude paramétrique de la fissuration 

L’effet de la localisation des déformations apparaît en comparant deux éprouvettes, dont 
l’une seulement comporte une entaille (TL549 et TL583). L’écrouissage, caractérisé par le 
couple {γ = 0,4 ; β = –1}, est identique pour les deux éprouvettes. Les résultats montrent que 
l’entaille favorise l’amorçage de la CSC et en particulier celui de la TGSCC. En effet, les 
observations des faciès de rupture révèlent la présence d’une multitude d’amorces d’IGSCC 
peu profondes en surface de l’éprouvette non entaillée et une fissuration majoritairement 
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transgranulaire dans le fond des entailles. Dans le cas de l’éprouvette entaillée, de nombreuses 
amorces intergranulaires sont présentes en dehors de l’entaille. En résumé, le pré-écrouissage 
est propice à l’amorçage intergranulaire de la CSC, mais la présence d’une entaille favorise 
surtout la TGSCC (Figure 181). 

L’effet du taux de pré-cisaillement n’est pas le même sur la profondeur de fissuration 
intergranulaire et transgranulaire. En effet, la profondeur de fissuration intergranulaire est une 
fonction croissante de l’écrouissage pour les deux trajets complexes de déformation (Figure 
182). Pour ces trajets complexes, la profondeur de fissuration est indépendante de β pour γ = 
0,2. En revanche, pour γ = 0,4, la fissuration est nettement plus profonde pour le trajet le plus 
sévère mécaniquement (β = 0). On en conclut premièrement qu’un trajet simple de 
déformation ne permet pas l’amorçage de l’IGSCC quel que soit le niveau de pré-
écrouissage. Deuxièmement, on peut affirmer que l’IGSCC est favorisée par les trajets 
sévères de déformation. 

La Figure 183 montre quant à elle l’effet du trajet de déformation sur la fissuration 
transgranulaire. Tout d’abord, nous constatons que la TGSCC est présente quel que soit le 
trajet de déformation. Dans le cas d’un trajet simple (β = +1) la profondeur de fissuration 
trans- est indépendante du niveau de pré-écrouissage (environ 400 µm). Cela signifie que la 
vitesse de fissuration dans le matériau pré-écroui (γ = 0,4) est nettement plus rapide que dans 
le matériau non pré-écroui (γ = 0), car les durées d’essais sont radicalement différentes 
(respectivement 537 et 1368 h). Examinons maintenant le cas des trajets complexes. Nous 
constatons une forte réduction de la profondeur de fissuration pour γ = 0,4, par rapport au 
trajet simple (γ = 0,4 ; β = +1). Ainsi la profondeur des fissures trans- est 5 fois moins 
importante pour les trajets complexes que pour le trajet simple. En fait, pour les trajets 
complexes, les fissures n’apparaissent que tardivement et la transition stade 1 → stade 2 est 
rapidement atteinte. On en conclut qu’un trajet de déformation complexe associé à un pré-
écrouissage important s’oppose à la propagation de fissures transgranulaires. Pour γ = 0,2, les 
deux trajets complexes se distinguent. On constate que la TGSCC tire largement bénéfice de 
la pré-déformation pour β = –1 car la fissuration atteint 1 mm  de profondeur. La faible pré-
déformation a donc permis d’augmenter significativement la vitesse de fissuration. Pour le 
trajet mécaniquement le plus sévère, la profondeur de fissuration ne dépasse pas 400 µm. 
Nous concluons donc qu’un trajet mécaniquement sévère (β = 0) défavorise la progression 
d’une fissure transgranulaire. 

En résumé, les trajets simples de déformation conduisent à une fissuration trans- alors 
que les trajets complexes favorisent la fissuration intergranulaire. De plus, l’IGSCC est 
une fonction monotone et croissante de l’écrouissage alors que la TGSCC est dans un 
premier temps favorisée par l’écrouissage, puis freinée lorsque ce dernier devient 
important 

A chaque trajet de déformation correspond un mécanisme de déformation comme nous 
l’avons rappelé au chapitre III (§ 4.3, p. 48). Nous pouvons en conséquence supposer que la 
fissuration par TGSCC est favorisée par le glissement simple et planaire dans les grains. En 
effet, plus le trajet de déformation est complexe, plus nombreuses sont les incompatibilités de 
déformation et plus le glissement multiple prend de l’importance. Le trajet orthogonal se place 
à l’extrême en imposant l’activation de plans de glissements différents durant le premier et le 
second trajet de déformation. Le mouvement des dislocations dans les grains, durant le second 
trajet, est alors freiné par la forêt de dislocations engendrée par le pré-écrouissage. 

La TGSCC est donc favorisée par le glissement planaire en fond de fissure, alors que 
l’IGSCC est plutôt favorisée par les incompatibilités de déformation.  
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3.4.4 Seuils de fissuration 

L’ensemble des résultats issus des éprouvettes pré-cisaillées est représenté sur un même 
graphique (Figure 186). La première conclusion est que, pour un trajet complexe de 
déformation, le seuil de dureté pour la propagation des fissures de TGSCC est inférieur 
à 315 HV0,1, qui est l’ordre de grandeur de la valeur seuil obtenue en l’absence de pré-
écrouissage. Le seuil pour la propagation de l’IGSCC est quant à lui inférieur à 345 HV0,1. On 
remarquera que le point correspondant à l’essai pseudo monotone {γ = 0,4 ; β = +1} se 
positionnerait de façon cohérente sur la Figure 163. 

En considérant l’écrouissage caractérisé par le couple {γ = 0,2 ; β = –1}, on peut avancer que 
la contrainte seuil d’amorçage apparent est de l’ordre de 470 MPa et que la contrainte 
seuil pour la propagation est inférieure à 680 MPa (Figure 187). Ces valeurs sont relatives 
à la composante transgranulaire qui est la plus profonde et sont compatibles avec celles 
trouvées sur éprouvettes plates non pré-écrouies. Le seuil de contrainte pour l’amorçage de 
l’IGSCC est donné par un point relatif au couple {γ = 0,4 ; β = –1}. Son ordre de grandeur est 
similaire à celui de la TGSCC. D’une façon globale, les points relatifs aux trajets complexes 
semblent s’aligner sur une même courbe croissant rapidement avec la contrainte vraie, dans 
l’intervalle allant de 600 à 800 MPa. 

D’après les résultats sur éprouvettes plates avec ou sans entailles, les fissures de TGSCC les 
plus profondes sont observées pour une forte triaxialité des contraintes. En particulier, si l’on 
considère l’écrouissage {γ = 0,4, β = –1}, on constate que TGSCC et IGSCC augmentent 
sensiblement avec la triaxialité (Figure 188). Cependant, les données manquent pour tirer de 
véritables conclusions sur l’effet de la triaxialité, un seul essai ayant été réalisé sur éprouvette 
non entaillée et pré-écrouie par cisaillement et une seule géométrie d’entaille ayant été 
employée. Il n’est actuellement pas possible d’avancer un seuil de triaxialité pour l’amorçage 
et/ou la propagation des fissures de CSC. 
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Figure 178 – Profondeur de CSC en fonction de 
l'allongement des éprouvettes (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 

Figure 179 – Profondeur de CSC en fonction de la 
déformation cumulée en fond d’entaille (360°C, calcul par 

éléments finis,ε� =5.10–8 s–1). 
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Figure 180 – Vitesse moyenne de fissuration en fonction de 
la déformation cumulée en fond d’entaille (calcul par 

éléments finis, 360°C, ε� =5.10–8 s–1). 

Figure 181 – Profondeur de fissuration en fonction du 
facteur de concentration des déformations kε                         

(360°C, β = –1, γ = 0,4, ε� =5.10–8 s–1). 
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Figure 182 – Profondeur de l’IGSCC en fonction du taux de 

pré-cisaillement γ (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 
Figure 183 – Profondeur de la TGSCC en fonction du taux 

de pré-cisaillement γ (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 
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Figure 184 – Profondeur d’IGSCC en fonction du trajet de 

déformation β (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 
Figure 185 – Profondeur de TGSCC en fonction du trajet de 

déformation β (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 



Chapitre V : Etude paramétrique de l’effet de l’écrouissage et de la vitesse de déformation sur la CSC 
 

Page  119 
 

0

200

400

600

800

1000

1200

200 250 300 350 400

Dureté Vickers dans la zone d'amorçage

P
ro

fo
nd

eu
r 

C
S

C
 (µ

m
)

γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1
γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0
γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1
γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0
γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1
γ = 0 / β = (+1)γ = 0 / β = (+1)γ = 0 / β = (+1)γ = 0 / β = (+1)

 

0

200

400

600

800

1000

1200

0 200 400 600 800 1000 1200

Contrainte dans la zone d'amorçage (MPa)

P
ro

fo
nd

eu
r 

C
S

C
 (µ

m
)

γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1γ = 0,2 / β = −1
γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0γ = 0,2 / β = 0
γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1γ = 0,4 / β = −1
γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0γ = 0,4 / β = 0
γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1γ = 0,4 / β = +1
γ = 0γ = 0γ = 0γ = 0

 
Figure 186 – Profondeur de CSC en fonction de la dureté en 

fond d'entaille (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 
Figure 187 – Profondeur de fissuration en fonction de la 
contrainte vraie en fond d'entaille (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 
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Figure 188 – Profondeur de SCC en fonction de la 
triaxialité des contraintes (360°C, ε� =5.10–8 s–1). 

 

4. Tentatives de propagation sous chargement statique 

4.1  Essais de CSC séquentiels 
L’objectif des essais séquentiels est de déterminer si une fissure de CSC d’une profondeur 
voisine de 50 µm est susceptible de se propager sous une charge imposée. Le terme 
« séquentiel » signifie qu’au cours du temps, un changement de chargement est opéré (le 
chargement reste néanmoins radial). Le principe des essais est de court-circuiter l’étape de 
l’amorçage visiblement très longue sous chargement constant et donc peu adaptée à une étude 
quantitative de laboratoire. Le « court-circuit » consiste à amorcer une fissure à vitesse de 
déplacement imposée jusqu’à l’obtention d’une profondeur de 50 µm environ, puis à 
maintenir la charge constante durant 2000 h minimum. La prévision de l’allongement de 
l’éprouvette nécessaire pour obtenir une fissure de 50 µm de profondeur découle des résultats 
obtenus à l’issue d’essais interrompus. De façon pratique, la charge appliquée est légèrement 
supérieure à celle de l’arrêt de la traction, afin de s’assurer que le matériau est bien sollicité 
au-delà de sa limite d’élasticité. La profondeur d’amorçage est relativement bien maîtrisée du 
fait des faibles vitesses de fissuration dans le premier stade de fissuration.  
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Matériau non pré-écroui 

L’essai a été réalisé sur une éprouvette plate entaillée, de longueur utile 79 mm. La traction 
initiale a été conduite à la vitesse de 5.10–8 s–1. La transition de chargement a été effectuée 
pour un allongement de 1,06 mm (εentaille = 0,17). L’éprouvette est ensuite restée 3906 h sous 
charge constante. Le dépouillement de l’essai montre que la fissure de CSC est purement 
transgranulaire et de profondeur inférieure à 30 µm. On peut donc supposer que cette fissure 
s’est amorcée durant le premier chargement et qu’elle ne s’est pas propagée durant le second 
(charge imposée). 

Matériau pré-écroui en trajet complexe 

L’essai a été réalisé sur une éprouvette plate entaillée et pré-cisaillée (γ = 0,2 ; β = 0). A 
l’issue de la traction initiale (5.10–8 s–1, εentaille = 0,20), l’éprouvette a été extraite de 
l’autoclave et la profondeur des fissures estimée supérieure à 10 µm. L’éprouvette a été 
ensuite rechargée en milieu primaire durant 6630 h, avant d’être rompue brutalement 
(augmentation rapide de la charge). Le dépouillement de l’essai montre que la fissure de CSC, 
transgranulaire, ne s’est pas propagée.  

Conclusion 

Une fissure de CSC transgranulaire et de profondeur inférieure à 50 µm ne semble pas 
pouvoir se propager sous chargement constant en moins de 7000 h, que le matériau soit écroui 
en traction simple (ε = 0,17) ou suivant un trajet complexe (γ1 = 0,2, β = 0, ε2 = 0,20). 
Cependant, ce résultat peut être nuancé par le fait que les amorces sont courtes (< 50 µm) et la 
charge appliquée de l’ordre de celle nécessaire pour obtenir une déformation en traction (en 
fond d’entaille) de l’ordre de 0,2. Ces résultats doivent être validés par des essais typiquement 
de propagation tels que ceux présentés au paragraphe suivant. 

4.2 Essais de type Mécanique de la Rupture 

4.2.1 Objectif 

L’objectif principal est de déterminer des vitesses de propagation par CSC sous un 
chargement parfaitement maîtrisé (un facteur d’intensité de contrainte appliqué relativement 
faible et constant). Plusieurs essais sont réalisés afin de valider en outre certaines hypothèses 
sur le rôle du pré-écrouissage et de la plasticité sur la CSC.  

4.2.2 Description des essais 

Les éprouvettes CT sont des éprouvettes de type Mécanique de la Rupture. Elles permettent de 
déterminer des seuils de facteurs d’intensité de contrainte (KISCC) nécessaires pour la 
propagation rapide des fissures de CSC. Elles permettent également de mesurer la vitesse de 
propagation des fissures pour un KI donné. Les chargements peuvent être constants ou 
périodiques (en trapèze avec R = 0,7). Les chargements périodiques permettent de stimuler le 
fond des fissures et de favoriser leur propagation. Deux éprouvettes ont été prélevées dans un 
matériau non pré-écroui, une dans un matériau pré-écroui par un laminage de 40% (365 HV2) 
et une dans la zone en compression d’une éprouvette de flexion. La mise en œuvre des 
éprouvettes (pré-écrouissage du matériau, essais de CSC de validation) est décrite en annexe 
(Annexe M). 

Un suivi électrique a été mis en œuvre pour les éprouvettes repérées 1368-9, 1369-E4-9 et 
1171G2. Le type d’éprouvette (CTb, où b est l’épaisseur) est choisi en fonction de l’espace 
disponible dans les autoclaves utilisés, ou de la matière disponible (cas de l’éprouvette CT10). 
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Le dernier essai (éprouvette 1171G2) a été réalisé en intercalant une séquence de pré-
fissuration par fatigue en milieu primaire à 360°C. Certains auteurs [46,39] affirment que 
cette technique favorise l’amorçage des fissures intergranulaires durant l’essai de CSC, ce qui 
reste cependant à démontrer. 

4.2.3 Résultats 

Le KI visé est plus faible dans le cas de l’éprouvette 1368-9 du fait de la machine employée, 
ainsi que dans le cas de l’éprouvette 1171G2 du fait de sa géométrie (réduite). La durée de 
l’essai correspondant à l’éprouvette 1368-9 est de 2586 h au lieu de 3500 h suite à une fuite 
durant l’essai. L’essai de CSC sur l’éprouvette 1171G2 a été interrompu après 1400 h, suite à 
une surcharge importante ayant violemment écarter les lèvres de la fissure. 

  
Tableau 27 – Essais sur éprouvettes de type CT. 

Eprouvette Repère Pré-
écrouissage 

KI visé 
(MPa m ) Chargement Durée 

(h) 
KI 

(MPa m ) Résultat 

CT20 T112-Z Aucun  40 Constant 3500 40 Pas de CSC  

CT20 1368-9 Aucun  30 Trapèze 
R=0,7 2586 30 Pas de CSC  

CT15 
1369-
E4-12 

Laminage 
40% 40 Constant  3500 40 Pas de CSC   

CT10 1171G2 Compression 
par flexion 30 Trapèze 

R=0,7 1400 30 CSC 

  

Les résultats sont les suivants : 

• Pas de propagation de la CSC à l’issue des essais sur les éprouvettes non pré-écrouies 
quel que soit le chargement (constant ou trapèze) ; 

• Pas de propagation à l’issue d’un essai de 3500 h sur une éprouvette pré-écrouie de 
40%, pour un chargement constant ; 

• Propagation intergranulaire localisée (îlots) dans l’éprouvette pré-écrouie par flexion (β 
= –1), sur une profondeur de 94 µm, soit une vitesse de 0,07 µm.h–1.    

La conclusion est donc que l’écrouissage n’est pas suffisant pour la propagation de l’IGSCC. 
L’application d’un chargement dynamique (trapèze) sur un matériau écroui est quant à elle 
suffisante pour propager une fissure d’IGSCC en une durée relativement réduite (1400 h). Ces 
résultats montrent que le couple {écrouissage, chargement dynamique} peut être suffisant 
pour propager une fissure d’IGSCC, mais pas que ce couple est unique. D’autres conditions 
pourraient être identifiées en modifiant le type d’écrouissage, la forme du chargement ou le KI 
par exemple. 

Il est important de remarquer que ces quatre essais sont en parfait accord avec ceux réalisés 
par le CIEMAT sur l’acier 316L, pour différents niveaux de pré-écrouissage, ce qui appuie la 
validité de nos conclusions, d’autant plus que les nuances d’aciers sont différentes. 
L’évolution du type de fissuration sur le faciès de l’éprouvette 1171G2 (Figure 189) est 
également riche d’informations. La fissuration de pré-fatigue à l’air ambiant (Figure 190) sert 
de référence. Le faciès de pré-fissuration par fatigue à 360°C (Figure 191) est nettement 
différent de celui de référence. Le faciès, transgranulaire, est très proche de celui présent dans 
les éprouvettes de traction lente : de nombreux éventails sont observés (Figure 192). Cette 
pré-fissuration a durée 100 h. La TGSCC s’étend sur 600 µm, indiquant une vitesse de 
fissuration de 6 µm.h–1. La réduction de la fréquence et de l’amplitude des décharges pour 
l’essai de CSC s’est donc traduit par une transition TGSCC → IGSCC (Figure 193), 
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conformément aux conclusions tirées à l’issue des essais de traction lente. Enfin, on constate 
la présence de très nettes marques de plasticité sur les facettes des grains dans les îlots 
d’IGSCC (Figure 194), alors que les traces de glissement étaient plutôt discrètes dans le cas 
des essais de traction lente (Figure 116). La forme du chargement pourrait donc avoir un 
impact sur la plasticité mise en jeu dans les mécanismes d’IGSCC. 

Ces essais sur éprouvettes de type CT résument donc parfaitement l’ensemble des résultats 
obtenus au laboratoire : les chargements statiques ne peuvent a priori pas favoriser ni 
l’amorçage ni la propagation des fissures en des temps réduits et l’écrouissage semble une 
condition nécessaire pour la fissuration. 

La conséquence de tout ceci est donc la prédiction a priori ardue de la durée d’amorçage. Il 
semble nécessaire d’aborder cette tache par extrapolation d’essais dynamiques en réduisant 
progressivement l’amplitude des décharges périodiques et en diminuant leur fréquence.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  
Figure 189 - Schéma du faciès de rupture de 

l'éprouvette 1171G2. � zone de pré-fissuration à l’air 
ambiant, � zone de pré-fissuration par fatigue en 

milieu primaire à 360°C, � îlots d’IGSCC. 

Figure 190 – Zone de pré-fissuration par fatigue à l’air 

(25°C). Kfinal = 12 MPa m , f = 30 Hz, R = 0,1. 

  
Figure 191 – Zone de pré-fissuration par fatigue en 

milieu primaire à 360°C. Kfinal = 25 MPa m , 100 h,    
f = 2.10-2 Hz, R = 0,6. 

Figure 192 – Eventail dans la zone de TGSCC en 

milieu primaire à 360°C. Kmax = 30 MPa m , 1400 h, f 
= 2,9.10-4 Hz,      R = 0,7. 

Pré-entaille 

�

�

�
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Figure 193 – Zone d’IGSCC en milieu primaire à 

360°C. Kmax = 30 MPa m , 1400 h, f = 2,9.10–4 Hz,      
R = 0,7. 

Figure 194 – Traces de plasticité sur les facettes 

intergranulaires. Kmax = 30 MPa m , 1400 h, f = 
2,9.10–4 Hz,      R = 0,7. 

5. Discussion 
La discussion aborde tout d’abord le problème de l’amorçage des fissures, en particulier les 
conditions nécessaires, les seuils à atteindre et l’effet de l’environnement. Puis elle se poursuit 
par le traitement de la propagation, suivant deux aspects : la vitesse de propagation et le 
chemin suivi par les fissures. Les deux paramètres-clés de la discussion sont l’écrouissage et 
la vitesse de déformation plastique. 

5.1 A quelles conditions une fissure de CSC s’amorce-t-elle ? 
La première étape de l’amorçage « vrai » est la rupture du film passif superficiel. La présence 
d’un film passif stable est une garantie de protection contre l’amorçage et la propagation des 
fissures de CSC. A priori on peut supposer que la rupture du film dépend de la déformation du 
substrat et qu’elle est localisée sur les plans d’émergence des glissements. Mais on ne connaît 
pas la déformation critique conduisant à la rupture du film passif.  

Parmi tous les essais à déplacement et charge imposés à notre disposition, un seul a conduit à 
l’amorçage d’une fissure de CSC (pré-écrouissage par fatigue, TGSCC <50 µm, 17000 h) 
[52]. Pour les autres essais, on note la très bonne résistance de l’acier 304L au phénomène de 
CSC, en dépit d’un fort écrouissage (U-bend alterné) et de contraintes superficielles élevées 
(RUB).  

Ainsi, la bonne résistance du 304L est due à la présence d’un film protecteur en surface 
difficilement déstabilisable sous chargement statique, du fait de l’absence de fluage à 360°C. 
Le seul moyen identifié pour y parvenir semble être un fort pré-écrouissage du matériau. Mais 
aucun résultat ne permet d’expliquer pourquoi un film d’oxyde formé sur un matériau écroui 
est plus facilement déstabilisable. Différentes explications peuvent être tout de même 
imaginées : film moins adhérent, plus fragile, plus poreux, ou même de nature légèrement 
différente, présence de défauts. Par exemple, une dégradation du film passif sous l’effet 
d’anions en solution (chlorures), ou l’émergence de bandes de déformations peuvent être 
précurseurs à la fissuration localisée. On peut trouver dans la littérature des corrélations entre 
mécanisme d’oxydation et écrouissage [68]. Un écrouissage superficiel conduirait à une 
accélération de l’oxydation. Lorsque le matériau n’est pas écroui, les cristaux de magnétite 
forment une couche dense et régulière en surface. Lorsque le matériau est écroui, les germes 
cristallins nombreux et désorientés de magnétite donnent des cristaux croissant avec une 
faible surface de contact avec le métal. La protection par la magnétite est donc moins bonne. 
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La difficulté pour amorcer des fissures de CSC sous chargement statique rend difficile et 
délicate l’étude de l’amorçage. L’approche de ce phénomène doit donc intégrer au moins dans 
un premier temps des essais qui ne lui sont pas spécifiques, à l’aide de chargements non 
« statiques » : essais à vitesse de déplacement imposée ou à force imposée avec 
déchargements périodiques.  

Ainsi, les essais à chargement non purement « statique » permettent de définir des seuils pour 
l’amorçage apparent. Le seuil est d’environ 240 HV0,1 pour la dureté, 430 MPa pour la 
contrainte vraie locale (c'est-à-dire dans la zone d’amorçage des fissures), soit 
approximativement 10% d’allongement en traction simple (en trajet monotone). La phase 
d’amorçage est bornée par un changement de régime de fissuration (accélération brutale). Les 
essais ont montré qu’une profondeur de fissuration de 50 µm est un critère acceptable pour 
définir la transition amorçage → propagation. En effet, ce critère permet d’identifier 
clairement deux populations de fissure en terme de vitesse de fissuration dans le diagramme 

=a� f(HV) (Figure 202). Ce critère permet de classer les cas de fissuration observés au 
laboratoire, mais son sens physique est incertain. On peut néanmoins remarquer que la 
profondeur de transition est de l’ordre de la taille de grain du matériau. On peut donc emettre 
l’hypothèse que la transition correspond au franchissement d’une « barrière physique » : la 
fissuration transgranulaire accélère lorsqu’un front de fissure (coalescence d’amorces 
inférieures à 50 µm) s’est constitué. D’autres seuils peuvent également caractériser cette 
transition : environ 310 HV0,1 pour la dureté et 600 MPa pour la contrainte vraie locale.  

Physiquement, ces seuils sont à rapprocher de l’écrouissage. Une densité de dislocations 
critique pourrait donc être nécessaire à l’amorçage des fissures. Aux points triples, les 
dislocations sont bloquées de tous côtés et leur densité plus grande. Ce sont donc les sites 
idéaux de la nucléation de la CSC intergranulaire. Le pré-écrouissage du matériau permet 
donc simplement d’accumuler les contraintes locales nécessaires. Les observations au MEB 
ont montré le rôle majeur de la concentration des contraintes et déformations sur l’amorçage 
intergranulaire. La TGSCC s’amorce dans des grains où le glissement est simple (glissement 
planaire des dislocations), alors que l’IGSCC apparaît aux interfaces entre grains peu 
déformés et grains ayant localement de multiples systèmes de glissement activés. 

Enfin, nous avons constaté un effet de l’environnement sur le choix des sites d’amorçage. En 
effet, nous avons vu qu’une diminution de la concentration en acide borique et lithine dans le 
milieu (pH = 7,2) s’accompagne de l’apparition de nombreuses amorces intergranulaires dans 
des éprouvettes où seule la TGSCC est habituellement observée (éprouvettes coudées non pré-
écrouies). Ce résultat est cohérent avec ceux obtenus par MHI [47] et l’INSS [45], bien que 
les pH soient différents pour ces différents essais. Les sites d’amorçage des fissures ne sont 
donc pas simplement fonction du pré-écrouissage du matériau. Les résultats de l’INSS nous 
ont également appris que la variation de la teneur en hydrogène de 1 à 45 cc/kg H2O est sans 
influence sur la fissuration à 340°C, mais peut en avoir à plus basse température (290°C).   

5.2 A quelles conditions une fissure de CSC se propage-t-elle ? 
Les conditions déterminant la possibilité de propagation d’une fissure amorcée sont décisives 
pour les composants de centrale. Nos résultats permettent d’identifier deux conditions, la 
première sur la profondeur de la fissure, la seconde sur son chargement. 

Examinons tout d’abord les résultats des deux essais séquentiels, consistant en un amorçage 
de la CSC à vitesse de déplacement imposée, suivi d’un maintien de la charge appliquée. 
Premièrement, nous avons vu qu’une fissure inférieure à 30 µm amorcée en fond d’entaille, 
dans un matériau non pré-écroui (ε = 0,15, σ > 700 MPa) ne se propage pas durant 3900 h 
sous charge imposée. Deuxièmement, une fissure (>10 µm) amorcée au fond d’une entaille, 
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dans un matériau pré-écroui de façon complexe (γ1 = 0,2, β = 0, ε2 = 0,2) ne se propage pas en 
6600 h. On en conclut qu’une fissure transgranulaire de profondeur inférieure à la profondeur 
critique (50 µm) ne peut pas se propager sous charge constante en moins de 6600 h, quel que 
soit le pré-écrouissage du matériau (amplitude et trajet de déformation).  

Voyons ensuite les résultats des essais de propagation sur éprouvettes pré-fissurées de type 
Mécanique de la Rupture (CT), en associant à nos résultats ceux obtenus par le CIEMAT qui 
emploient la même grille d’essai [46]. Deux conclusions majeures peuvent être tirées. 
Premièrement, aucune propagation de la CSC n’est observée sous chargement purement 
statique, que le matériau soit ou non pré-écroui. Deuxièmement, aucune propagation de la 
CSC n’est observée sous chargement statique avec déchargements périodiques, lorsque le 
matériau n’est pas pré-écroui. On en conclut que pour qu’une fissure de CSC trans- ou 
intergranulaire se propage, il faut non seulement que le matériau soit écroui, mais encore que 
le chargement alimente au moins de façon périodique le fond de fissure en dislocations. En 
conséquence, on peut imaginer qu’une fissure dépassant la profondeur critique (50 µm) et 
amorcée par exemple dans une couche superficielle écrouie ne peut se propager dans une 
couche inférieure non écrouie, ce qu’il reste à démontrer. 

Physiquement, ces résultats sont à rapprocher de l’absence de fluage dans les aciers 
inoxydables austénitiques dans la gamme de température allant de 250 à 430°C [71]. En 
dehors de cette gamme, le fluage du matériau est possible, donc un fond de fissure peut être 
suffisamment alimenté en dislocations pour conduire à la fissuration par CSC sous 
chargement statique. L’absence de fluage ne permettrait pas la rupture du film passif, étape 
indispensable pour la fissuration par CSC dans de nombreux modèles. En outre, rien ne nous 
permet d’affirmer que les mécanismes de CSC sont les mêmes en dehors de cette même 
gamme de température.  

Pour produire une fissuration sous chargement statique dans la gamme de température 290-
360°C, un compromis entre dépassivation mécanique et dissolution doit être trouvé. En effet, 
en dessous de 250°C le fluage est appréciable, donc la dépassivation du matériau par fluage 
est facilitée, mais la dissolution diminue. En revanche, au dessus de 250°C, la dissolution est 
plus importante mais le fluage devient inexistant. 

Les conséquences de ces observations sont tout d’abord de limiter fortement les risques de 
fissuration des composants sollicités de façon purement statique, en des temps relativement 
courts (< 20000 h), même s’ils sont écrouis. En revanche un risque est à considérer si le 
matériau est écroui et sollicité de façon cyclique (par des variations de température par 
exemple). Enfin, le risque de propagation dans un matériau écroui seulement de façon 
superficielle est a priori à écarter, sous chargement statique et pour des durées inférieures à 
17000 h. En effet, aucun essai de laboratoire n’a permis de l’observer. 

Ces conclusions peuvent cependant être nuancées par des effets attachés au matériau et au 
milieu. En effet, MHI a mesuré de très faibles vitesses de propagation en l’absence de pré-
écrouissage, mais le matériau employé n’est pas un acier bas carbone (acier 316) et la 
concentration en acide borique (500 ppm) est plus faible que celle que nous utilisons. Ceci 
pourrait expliquer la légère sensibilité du 316 non pré-écroui. On notera que FRI n’observe 
pas, comme nous même, de propagation en l’absence de pré-écrouissage, dans des nuances à 
bas carbone (304L et 316L). 

Après avoir déterminé les conditions nécessaires pour amorcer puis propager une fissure de 
CSC, reste à déterminer le chemin de fissuration que celle-ci va suivre. 
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5.3 Quels paramètres déterminent le chemin de fissuration ? 
D’une façon générale, l’interprétation des résultats est rendue difficile par la mixité de la 
fissuration : il n’est pas évident de tirer des conclusions indépendantes sur la fissuration 
intergranulaire ou transgranulaire, à partir de fissurations le plus souvent mixtes. 
Expérimentalement, il est délicat d’évaluer des vitesses de fissuration trans- et inter- lorsque 
les fissures trans- et inter- n’ont pas la même profondeur. Les cas de fissuration purement 
transgranulaire ne manquent pas. Seuls quelques essais ont conduit à une fissuration purement 
intergranulaire. 

L’étude de la fissuration transgranulaire est aisée car les conditions permettant ce mode de 
propagation sont bien définies. Une fois le seuil d’écrouissage franchi, les fissures 
transgranulaires apparaissent assez tôt à vitesse de déplacement imposée, pour des trajets 
simples de déformation. En revanche, la fissuration intergranulaire est délicate, car elle 
nécessite des écrouissages complexes. La première conclusion est donc que l’on observe 
davantage de TGSCC que d’IGSCC à vitesse de déplacement imposée, pour de faibles 
déformations, simplement parce que les conditions à rassembler sont moins 
contraignantes. 

Nous pouvons d’emblée écarter l’hypothèse de la contrainte pour expliquer le chemin de 
fissuration. En effet, pour des éprouvettes aux géométrie et pré-écrouissage strictement 
identiques, le chemin de fissuration diffère selon les trajets de déformation (β), alors que les 
allongements à rupture et les contraintes à rupture sont du même ordre. La seconde 
conclusion est donc que le chemin de fissuration est indépendant du niveau de contrainte 
imposé mais plutôt dépendant des mécanismes de plasticité. 

Nous allons tout d’abord montrer que le chemin de fissuration est déterminé par la nature du 
glissement en pointe de fissure et par la densité de la forêt de dislocations à franchir. Les 
résultats obtenus sur éprouvettes coudées et pré-cisaillées convergent pour montrer que la 
TGSCC n’est pas une fonction croissante du pré-écrouissage. Une fois le seuil d’écrouissage 
dépassé, la profondeur de fissuration transgranulaire en fin d’essai passe par un maximum 
lorsque β = –1. Nous pouvons essayer d’interpréter ce résultat au regard des mécanismes de 
glissement plastique : au-delà d’un certain écrouissage, la densité d'obstacles forts (forêt de 
dislocations, micromacles mécaniques et martensite d’écrouissage) augmente et le libre 
parcours moyen des dislocations mobiles diminue. Des structures de dislocations plus stables 
s’organisent (cellules) et les mécanismes de TGSCC sont freinés éventuellement en faveur de 
ceux de l’IGSCC. On notera que dans le cas de trajets orthogonaux, les dislocations mobiles 
durant la seconde séquence de déformation doivent franchir la forêt de dislocations résultant 
du premier trajet, ce qui limite leur mobilité dans les grains. La profondeur nettement plus 
faible de fissuration transgranulaire pour un pré-cisaillement de 40% que pour 20%, pourrait 
donc être une conséquence de la difficulté de franchissement de la forêt lorsque l’écrouissage 
devient important. D’après Chateau [93] le glissement plan en pointe de fissure joue un rôle 
important dans les mécanismes transgranulaires, qu’il y ait ou non de l’hydrogène. L’effet est 
lié aux arrêts successifs des dislocations sur les obstacles de la forêt qui ne peuvent pas 
facilement être contournés par glissement dévié, du fait de la planéité du glissement. Nos 
résultats semblent montrer qu'en milieu peu agressif et/ ou à des températures auxquelles les 
effets de l’hydrogène sont faibles, si la densité de cette forêt (écrouissage complexe) est trop 
importante ou infranchissable, les dislocations multipliées avec difficulté en fond de fissure 
sont bloquées près du front de fissure et l'écrantent très efficacement. La TGSCC est alors très 
difficile. 

La troisième conclusion est donc que la TGSCC est favorisée par le glissement planaire 
mais qu’elle devient de plus en plus difficile à mesure que la forêt de dislocations à 
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franchir en pointe de fissure se densifie. Au contraire, l’IGSCC est nettement favorisée 
par le glissement multiple et la localisation des déformations et contraintes dans le 
matériau. 

Cette conclusion est en bon accord avec les résultats obtenus par  FRI et MHI dans le cas 
d’essais de propagations (CT). Cependant, le CIEMAT observe une fissuration inter- 
seulement pour de faibles pré-écrouissages (542 MPa) [46], contrairement à la fissuration 
transgranulaire.  

Au niveau macroscopique, on comprend alors que les trajets complexes de déformation 
favorisent tant la propagation de fissures intergranulaires, alors qu’un écrouissage monotone 
favorise largement la fissuration transgranulaire. Les observations réalisées au MEB à la 
surface d’échantillons indiquent d’ailleurs clairement que l’IGSCC s’amorce dans les zones 
de forte hétérogénéité de la déformation plastique où les systèmes de glissement activés sont 
multiples. L’IGSCC prend d’autant plus d’importance que les trajets sont mécaniquement 
sévères et complexes. 

Différents effets sont enfin à considérer car bien que du second ordre, ils contribuent à 
favoriser la fissuration intergranulaire. Premièrement, l’effet Bauschinger auquel est sensible 
ce matériau pourrait jouer un rôle important. Cet effet se traduit au niveau macroscopique, au 
cours d’un cycle, par l’écrouissage durant la première traction dans le sens de la traction 
(augmentation de la limite d’élasticité), accompagné d’un adoucissement dans le sens de la 
compression. La limite d’élasticité en compression après écrouissage est donc plus faible que 
la limite initiale en compression. Au niveau microscopique, cela se traduit par la persistance 
de microdéformations élastiques lorsque la sollicitation cesse et donc par l’existence de 
microcontraintes résiduelles auto-équilibrées. Ces microdéformations résultent directement 
des incompatibilités aux joints de grains du fait de l’hétérogénéité de la déformation plastique 
d’un cristal à un autre. Ces microcontraintes modifient de façon anisotrope la sollicitation 
extérieure nécessaire pour déformer plastiquement le matériau. L’acier inoxydable étudié aura 
donc d’autant plus de facilité à se déformer en traction qu’il aura subi une pré-compression 
auparavant, lorsqu’il est soumis à un chargement statique par exemple. Deuxièmement, la 
martensite d’écrouissage tend à favoriser l’IGSCC car elle constitue une barrière efficace au 
mouvement des dislocations par une multiplication d’interfaces très serrées et une 
juxtaposition de domaines très écrouis et très peu écrouis. En effet la transformation 
martensitique redistribue les dislocations. Les zones ayant subi la transformation forment des 
composites de domaines fortement écrouis et de domaines vierges de dislocations. Enfin, la 
présence de ferrite résiduelle, phase dure dans une matrice austénitique « molle » est le 
révélateur idéal du mécanisme d’IGSCC. La ferrite amplifie l’hétérogénéité de la déformation 
à des stades d’écrouissage où l’on peut encore faire facilement des observations 
macroscopiques.     

A ce niveau, on peut conclure que plus généralement, tout ce qui favorise l’hétérogénéité de la 
déformation plastique favorise la fissuration intergranulaire.  

Nous pouvons désormais interpréter les résultats de Raquet [52] obtenus sur éprouvettes 
grenaillées montrant une forte sensibilité à l’amorçage de la CSC à vitesse de déplacement 
imposée et un chemin de fissuration transgranulaire. Pour cela, nous devons nous appuyer sur 
les travaux d’Altenberger [94] qui montrent que la microstructure d’un 304 grenaillé se 
compose d’une fine couche recristallisée (1 à 2 µm) de grains nanométriques (Figure 195 et 
Figure 196), puis d’une couche d’austénite maclée entremêlée avec des lattes de martensite α’ 
(Figure 197). La couche de grains nanométriques (de 20 à 100 nm) est un agglomérat 
d’austénite et de martensite α’. La répartition des dislocations dans ces grains est très 
hétérogène. Nous en concluons qu’elle facilite l’amorçage de la CSC observé par Raquet, 
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d’aspect macroscopique transgranulaire. La couche inférieure, formée de martensite α’ 
micromaclée dans une matrice austénitique révèle également une répartition très hétérogène 
de la déformation à une échelle de l’ordre de 50 nm (taille de grain de 150 µm). 
L’hétérogénéité de la déformation n’est pas à l’échelle du grain (austénitique). La fissuration 
suit donc davantage un chemin transgranulaire qu’intergranulaire. 

 

 
Figure 195 – Fraction de martensite formée à la 
surface d’une éprouvette grenaillée (304) [94]. 

 
Figure 196 – Microstructure à la surface d’une 

éprouvette grenaillée (304) [94] 

 
Figure 197 - Martensite d’écrouissage et 

austénite maclée à 20 µm de la surface d’une 
éprouvette grenaillée (304) [94] 

 

Le second paramètre important à discuter est la vitesse de déformation plastique. Nous avons 
vu que lorsque le matériau est pré-écroui et suit un trajet complexe de déformation, le chemin 
de fissuration est d’autant plus intergranulaire que la vitesse de déformation est basse. En 
revanche, aucun effet n’est constaté lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui. L’effet de la 
vitesse de déformation sur le chemin de fissuration est donc d’un ordre inférieur à celui de 
l’écrouissage sur le choix du chemin de fissuration. Physiquement, la réduction de la vitesse 
de déformation correspond à une diminution de la fréquence de rupture du film passif formé 
en fond de fissure. On peut donc supposer que le chemin de fissuration dépend du rapport 
vitesse de dépassivation (mécanique) / cinétique de repassivation (chimique), dans un 
matériau écroui. Une autre hypothèse consiste à présumer que lorsque la vitesse de 
déformation diminue, le flux de lignes de glissement émergeant à la surface diminue, laissant 
ainsi le temps aux mécanismes d’amorçage intergranulaire de prendre le dessus. Les 
conclusions tirées par l’INSS sur l’effet de la vitesse de déformation sur la transition IGSCC-
TGSCC sont en accord avec les nôtres. Pour l’IGSCC, l’important est de reporter la plasticité 
au voisinage des joints de grains.  

5.4 Quels paramètres influent sur la vitesse de propagation des fissures ?  
Dans ce paragraphe nous allons discuter des deux paramètres mécaniques essentiels pilotant la 
vitesse de fissuration par CSC : l’écrouissage et la vitesse de déformation plastique.  

Les essais à vitesse de déplacement imposée permettent une bonne quantification de l’effet de 
l’écrouissage dans le stade de fissuration lente. En effet, dans ce cas l’écrouissage est assez 
homogène dans l’éprouvette et l’estimation de la vitesse est plutôt bonne. Dans le stade de 
propagation rapide, l’évaluation de a�  est difficile, car la durée de propagation est réduite. Il 
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est donc nécessaire d’effectuer des essais à charge imposée sur des éprouvettes adaptées à la 
mesure de la propagation (CT) si l’on veut quantifier l’effet de l’écrouissage. 

Les essais interrompus sur éprouvettes plates ont également permis d’évaluer les vitesses de 
fissuration pour ε� = 5.10–8 s–1. Les résultats montrent deux stades de fissuration et un très net 
accroissement de la vitesse de fissuration avec l’écrouissage (Figure 198) : schématiquement, 
en considérant la déformation équivalente en traction, l’ordre de grandeur de la vitesse de 
fissuration est de 0,05 µm.h–1 pour 0,1 < ε < 0,3, puis de 0,5 µm.h–1 pour 0,3 < ε < 0,5 et enfin 
de 5 µm.h–1 pour 0,5 < ε. Un pré-écrouissage a donc pour conséquence de changer de gamme 
de vitesse de fissuration. Ces ordres de grandeurs sont indépendants de la géométrie des 
éprouvettes (section, longueur utile, entaille) et ne dépendent que de ε�  et de l’écrouissage. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure 198 – Stades de fissuration par CSC en fonction de l’écrouissage θ (360°C, ε� = 5.10–8 s–1), pour un 

matériau non pré-écroui (A) et pré-écroui (B). 

Les vitesses de fissuration les plus élevées à vitesse de déplacement imposée (7 à 8 µm.h–1) 
sont obtenues sur éprouvettes coudées, pré-écrouies et pour des rayons de coude de 2 mm. 
Nous pouvons considérer que ces vitesses moyennes de fissuration sont de bonnes 
approximations des vitesses réelles car les durées d’essais et les profondeurs de fissuration 
sont importantes (pour ce type d’essai). Le rayon de 2 mm est celui qui conduit aux fissures 
les plus profondes : sur le faciès de rupture, la surface de rupture ductile de l’éprouvette est 
minoritaire devant celle de la CSC. Nous avons également observé que l’hétérogénéité 
d’écrouissage générée à l’intrados du coude par l’emboutissage est maximale pour ce rayon. 
La vitesse rapide de fissuration est donc certainement l’association d’un niveau de pré-
écrouissage très favorable associé à une vitesse de déformation également très favorable 
(amplifiée par le dépliage du coude). Enfin, nous constaterons que les vitesses les plus élevées 
de fissuration correspondent à des cas de fissuration purement inter- ou transgranulaire. On 
peut en conclure que la vitesse de fissuration pourrait être freinée lorsque la fissuration est 
mixte, c’est-à-dire lorsqu’elle « cherche » le chemin le plus favorable (deux mécanismes en 
compétition).  

Nos résultats sur éprouvettes de type Mécanique de la Rupture (CT) sont trop limités pour 
pouvoir discuter de la propagation. Nous allons poursuivre la discussion à partir de ceux 
d’autres laboratoires qui ont identifié différentes tendances avec des paramètres mécaniques 
(KI, dureté, Rp0,2) ou environnementaux (température) dont nous avons connaissance. 
L’ensemble des résultats démontre que la vitesse de propagation augmente avec le pré-
écrouissage (Figure 199,Figure 200). La sensibilité de la vitesse de propagation (316) à la 
dureté est très faible jusqu’à 280 HV, puis augmente nettement entre 280 et 310 HV (MHI). 
La vitesse de propagation augmente nettement avec Rp0,2 dans le 304L et le 316L, entre 700 et 
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1000 MPa (FRI). La sensibilité de la vitesse de propagation à la température a été clairement 
mise en évidence dans le cas de la nuance 316 (MHI), mais elle n’est pas évidente dans le cas 
des aciers 304L et 316L (FRI).  

Par ailleurs, les essais réalisés par le CIEMAT, FRI et MHI, sont conduits avec un 
déchargement périodique des éprouvettes. Cette pratique est couramment employée par la 
communauté américaine pour réduire les temps d’amorçage, obtenir des fronts de fissures plus 
réguliers et un bon signal de potentiel (évaluation de la vitesse de fissuration). Cependant cette 
technique est connue pour accélérer dans certains cas la vitesse de propagation d’un facteur 2 
à 4 dans le cas de l’alliage 600 [95]. A l’issue de ces essais de propagation, les fissures de 
CSC sont relativement courtes, ce qui nécessite d’interpréter les valeurs de vitesse de 
propagation avec précaution. Les fissures de CSC sont mixtes et ne sont pas systématiquement 
étendues à l’ensemble du front de fissure, malgré cette technique. Elles sont parfois très 
localisées en différents points du front. De plus les essais ne sont pas particulièrement 
reproductibles, principalement du fait des durées trop courtes d’essais. Ces premiers résultats 
de propagation restent néanmoins qualitativement très instructifs. Ils nous apprennent en 
autres qu’une pré-fissuration à chaud par fatigue, dans le milieu primaire, facilite la 
propagation étendue de l’IGSCC [46]. 
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Figure 199 – Compilation des essais de propagation sur éprouvettes CT disponibles dans la littérature : effet de la 

limite d’élasticité sur la vitesse de propagation de la CSC. 
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Figure 200 – Compilation des vitesses de propagation par CSC sur éprouvettes CT disponibles dans la 

littérature : effet du facteur d’intensité de contrainte. 

6. Conclusions  
Le critère d’amorçage retenu est celui d’une fissure ne dépassant pas 50 µm de profondeur, ce 
qui correspond en moyenne au franchissement du premier grain en surface. Deux paramètres 
sont essentiels dans les mécanismes d’amorçage de la CSC : 

• La localisation des contraintes et déformations à l’échelle macroscopique induite par la 
présence d’une entaille favorise la multifissuration en traction lente. Ainsi, les 
nombreuses petites fissures amorcées en fond d’entaille vont facilement coalescer pour 
conduire à la propagation de la fissure. L’hétérogénéité de la déformation à l’échelle 
microscopique (échelle du grain) favorise l’amorçage intergranulaire. 

• La nature de l’écrouissage influe directement sur le caractère des amorces de fissures 
de CSC, un pré-écrouissage complexe favorisant nettement la fissuration 
intergranulaire. 

Outre ces deux paramètres, la condition nécessaire pour l’amorçage de la fissuration peut se 
résumer à la présence d’une activité plastique localisée dans un matériau suffisamment pré-
écroui. En effet, aucun essai de CSC à déformation imposée (sur éprouvettes U-bend, U-bend 
alternées, RUBs) n’a conduit à l’amorçage de fissure après 15000 h. Sous charges imposées, 
pour différents taux de triaxialité, aucun essai n’a permis d’observer d’amorçage après 11200 
h d’essai. Enfin, seul un matériau pré-écroui par fatigue et chargé à 80% de sa charge à 
rupture durant 17000 h a présenté des amorces de CSC, néanmoins inférieures à 50 µm.  

Les résultats des essais à chargements séquentiels montrent que des fissures transgranulaires 
de CSC inférieures à 50 µm amorcées à vitesse de déplacement imposée (5.10–8 s–1) ne se 
propagent pas sous charge imposée en moins de 7000 h. Les essais de type Mécanique de la 
Rupture ne montrent pas de propagation en l’absence de pré-écrouissage et de 
chargement dynamique (décharges périodiques de l’éprouvette). 

A vitesse de déplacement imposée, le chemin de propagation dépend du pré-écrouissage. 
Lorsque le matériau suit un trajet simple de déformation, sa fissuration est purement 
transgranulaire pour �� > 5.10–8 s–1. Lorsque le matériau suit un trajet complexe, la fissuration 
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est mixte et d’autant plus intergranulaire que le trajet est mécaniquement sévère (β = 0) et le 
niveau de pré-écrouissage élevé. Le chemin de fissuration devient majoritairement 
intergranulaire lorsque le matériau est pré-écroui en compression (β = −1) et que la vitesse 
diminue de 5.10–8 s–1 à 5.10–9 s–1. L’écrouissage accroît nettement la vitesse de fissuration 
et conditionne le trajet de fissuration. La vitesse de déformation agit sur la vitesse de 
fissuration et sur le chemin de fissuration probablement en modifiant le rapport vitesse de 
dépassivation / vitesse de repassivation. 

Certains effets du second ordre peuvent être signalés : aucune différence de sensibilité n’est a 
priori constatée entre les nuances 304L et 316L. Les nuances à plus forte teneur en carbone 
(304 et 316) sont légèrement plus sensibles à la CSC. Le 304 est d’ailleurs plus sensible que le 
316, ce qui pourrait révéler un effet du molybdène qui différencie les deux nuances au niveau 
chimique, ou de la martensite d’écrouissage. En effet, certains auteurs montrent que le 
molybdène accroît la vitesse de repassivation, jouant ainsi sur les films d’oxyde formés en 
surface. 

Le chapitre suivant est consacré à la construction de cartes de fissuration par CSC, d’abord par 
une approche plus globale de l’ensemble des résultats expérimentaux, puis par une approche 
« locale » de la vitesse de fissuration par TGSCC. 
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CCHHAAPPIITTRREE  VVII  ::  DDiiaaggrraammmmeess  ddee  
ffiissssuurraattiioonn  ppaarr  CCSSCC  

Résumé : 

Les résultats de laboratoire peuvent être reportés dans des diagrammes afin de 
déterminer des seuils globaux en terme d’écrouissage et de sollicitation pour 
l’amorçage et la propagation de la CSC, abstraction faite des différents modes 
d’écrouissage. Ainsi, une dureté de 310 HV0,1 semble être un bon critère pour 
définir un risque de propagation de la CSC. Les fissures les plus profondes et les 
plus rapides sont observées dans les cas de fissuration purement trans- ou 
intergranulaire, pour des matériaux très écrouis suivant des trajets complexes de 
déformation. Le dépassement des seuils de contrainte et d’écrouissage n’est pas 
une condition suffisante pour l’amorçage et la propagation de fissures de CSC en 
des temps relativement courts. 

Une approche plus locale de la fissuration, par éléments finis, permet d’évaluer les 
contrainte, déformation et vitesse de déformation en fond de fissure dans le cas 
simple de la propagation d’une fissure hémicirculaire et transgranulaire. Une 
expression de la vitesse de fissuration en fonction de l’écrouissage et de la vitesse 
de déformation locale est proposée. Le passage des grandeurs en fond de fissure 
au chargement macroscopique s’appuie sur le calcul du taux de restitution de 
l’énergie. 
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1. Introduction 
La compréhension du phénomène de CSC est difficile du fait du grand nombre de paramètres 
mis en jeu. Ces paramètres ne peuvent pas être ordonnés aisément du fait de leur complexe 
dépendance aux conditions d’essai (milieu, sollicitation) et à l’état du matériau (composition 
chimique, écrouissage, surface, microstructure). Malgré tout, deux paramètres semblent avoir 
une  influence majeure sur l’amorçage et la propagation des fissures de CSC, l’écrouissage et 
la vitesse de déformation plastique. L’objectif de cette partie est avant tout de préparer la 
discussion des mécanismes dans le chapitre VII, par une opération d’assemblage des résultats 
expérimentaux et quelques calculs de grandeurs locales (en fond de fissure). Ce chapitre est 
découpé en deux parties : une approche macroscopique des seuils pour l’amorçage et la 
propagation de la CSC, puis une approche « locale » de la vitesse de fissuration par CSC. 
L’approche macroscopique consiste en un traitement global des résultats et en l’emploi de 
grandeurs facilement accessibles (dureté, vitesse moyenne de fissuration, profondeur de 
fissuration, temps d’amorçage). L’approche locale de la fissuration donne quelques pistes 
pour la modélisation de la CSC des aciers inoxydables austénitiques en milieu primaire REP. 

2. Seuils pour l’amorçage et la propagation de la CSC  

2.1 Objectif et démarche 
L’objectif est de rassembler l’intégralité des résultats de laboratoire dans un même 
diagramme afin d’offrir une lecture simple et rapide des résultats. Le choix de la 
représentation n’est pas simple compte tenu de la multiplicité des paramètres. C’est pourquoi 
ce traitement global n’est effectué qu’après l’analyse au cas par cas, par type d’essai, 
d’éprouvette, etc. (chapitre V).  

La démarche consiste à considérer l’ensemble des résultats en faisant abstraction des 
différents modes de pré-écrouissage, des différentes géométries d’éprouvettes et des 
différentes sollicitations. Lorsqu’ils sont suffisamment étayés, les résultats communiqués par 
d’autres laboratoires (CEA, MHI, INSS, CIEMAT) sont représentés dans nos diagrammes. 
Les grandeurs employées sont celles éventuellement disponibles dans les rapports d’expertises 
(profondeur de fissuration), aisément mesurables (dureté) ou calculables (contrainte). 

Compte tenu des résultats antérieurs, on considère qu’aucun amorçage ni aucune propagation 
n’est possible sans viscoplasticité. Il faut donc que CTεεεε� > 0 pour qu’une fissure s’amorce 
ou se propage. Le seuil bas pour CTε�  n’est donc pas recherché. Ce point sera discuté au 
chapitre VII. 

2.2 Seuil de dureté 
Le premier diagramme (Figure 201) représente la profondeur des fissures inter- et 
transgranulaires en fonction de la dureté dans la zone d’amorçage des fissures et du trajet de 
déformation. La dureté représentée en abscisse est multipliée par f(β) = +1 lorsque la zone 
affectée par la CSC suit un trajet simple de déformation (β = +1) et par f(β) = –1 dans le cas 
d’un trajet complexe (β ≤ 0). Amorçage et propagation sont différenciés par un critère de 
profondeur critique de fissuration (50 µm). 

Les domaines de sensibilité à l’amorçage et à la propagation peuvent être bornés. Aucune 
fissure n’est détectée, en dessous de 240 HV0,1 lorsque le matériau suit un trajet simple de 
déformation et en dessous de 310 HV0,1 lorsque le matériau suit un trajet complexe. D’autre 
part, les fissures de profondeurs supérieures à 50 µm ne sont observées que pour des duretés 
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supérieures à 310 HV0,1 quel que soit le trajet de déformation. Le seuil de propagation pour 
l’TGSCC (environ 350 HV0,1) paraît légèrement supérieur à celui de la TGSCC (310 HV0,1). 

Pour un trajet simple de déformation, le diagramme montre la présence de quelques amorces 
intergranulaires (entre 10 et 15 µm de profondeur) et un seul cas de fissure intergranulaire de 
profondeur supérieure à 50 µm. Ce cas particulier est celui d’une éprouvette coudée mais non 
pré-écrouie, testée dans un milieu primaire à faible teneur en bore et lithium. Les cas de 
propagation intergranulaire en milieu primaire nominal sont tous situés dans la partie gauche 
du diagramme (trajet complexe de déformation). On affirme donc l’idée qu’un écrouissage 
complexe favorise la propagation de fissures intergranulaires. Mais l’on retiendra qu’une 
modification du milieu (diminution de la teneur en bore) favorise l’IGSCC, même pour des 
trajets simples de déformation. 

Le diagramme suivant (Figure 202) permet d’intégrer le temps de façon simple. L’ordonnée 
représente la vitesse moyenne de fissuration, c’est-à-dire la profondeur de la plus longue 
fissure divisée par la durée d’essai. On rappellera qu’il est délicat d’évaluer des vitesses de 
fissuration inter- et trans- lorsque la fissuration est mixte. Le critère de profondeur critique est 
le même que précédemment. Celui-ci semble bien adapté car il permet d’isoler les populations 
des fissures (amorçage ou propagation) et de façon plus nette dans le cas des trajets simples de 
déformation.  

Les vitesses de fissuration dans le stade 1 sont inférieures à 0,2 µm.h–1 lorsque f(β) = –1 et 
inférieures à 0,1 µm.h–1 lorsque f(β) = +1, ce qui montre l’accroissement de la vitesse de 
fissuration dans le stade d’amorçage du fait du pré-écrouissage. Les vitesses de propagation 
transgranulaire ne dépassent pas 2 µm.h–1 lorsque f(β) = +1. En revanche, si f(β) = –1, les 
vitesses peuvent atteindre de 5 à 7 µm.h–1. Les vitesses les plus rapides sont obtenues pour des 
faciès purement trans- ou purement intergranulaire. Dans la grande majorité des cas (75%), la 
vitesse de propagation est inférieure à 1 µm.h–1. 

Enfin, on remarquera que ce diagramme n’intègre pas explicitement la nature de la 
sollicitation, qui pilote pourtant la vitesse de fissuration. En fait la sollicitation apparaît dans 
le diagramme via l’isolement des populations de fissures (amorçage ou propagation). Les 
points relatifs aux essais sous chargement statique n’apparaissent pas sur les diagrammes que 
l’on vient de décrire (pas d’amorçage). Un U-bend a une dureté voisine de celle des cas de 
propagation les plus rapides, sans pour autant amorcer de fissure après 15000 h d’essai.  
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Figure 201 – Profondeur de fissuration en fonction de la dureté dans la zone d'amorçage. 

Ensemble des essais de laboratoire ayant conduit à la fissuration. 
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Figure 202 – Vitesse moyenne de fissuration en fonction de la dureté dans la zone 

d'amorçage. Ensemble des essais de laboratoire ayant conduit à la fissuration. 

2.3 Seuil de contrainte 
Sur la Figure 203 et la Figure 204, sont représentées les profondeurs et vitesses de fissuration 
en fonction de la contrainte vraie dans les zones d’amorçage de la CSC en fin d’essai. Ces 
contraintes ont été déterminées par éléments finis dans le cas des éprouvettes entaillées et 
coudées. Les calculs de traction d’éprouvette emboutie n’ayant pas donné de résultat 
satisfaisant, les facteurs de concentration des contraintes des éprouvettes coudées par 
emboutissage sont considérés identiques à ceux des éprouvettes coudées mais non embouties.  

Si l’on prend comme critère de propagation, une profondeur critique de 50 µm, la contrainte 
seuil en traction lente est de 600 MPa pour la fissuration transgranulaireet 800 MPa pour la 
fissuration intergranulaire. En outre, la vitesse de fissuration est inférieure à 0,2 µm.h–1 tant 
que la contrainte est inférieure à 750 MPa. Le seuil de contrainte pour la propagation rapide de 
la CSC, à vitesse de déplacement imposée, semble donc plus faible pour la TGSCC que pour 
l’IGSCC, ce qui justifie probablement la présence de fissures transgranulaires souvent plus 
profondes que les fissures intergranulaires, sur un même faciès.  

Les valeurs seuils pour la contrainte peuvent être aisément atteintes grâce à un pré-écrouissage 
par laminage (40%) ou par grenaillage. Par exemple, un grenaillage entraîne la présence de 
contraintes résiduelles de compression supérieures à 1500 MPa en surface et de l’ordre de 750 
MPa à 50 µm sous la surface. Ainsi, même une très faible replastification d’un matériau 
laminé (40%) ou grenaillé induit la présence de contraintes de traction en surface 
correspondant aux seuils de propagation de la CSC. 

L’emploi de la contrainte est plus efficace pour sélectionner des matériaux ou composants à 
risque que le seul critère de dureté. En effet, sur les Figure 201 et Figure 202 et une fois le 
seuil de dureté franchi, de faibles vitesses de propagation peuvent être associées à de forts 
écrouissages, tout comme de faibles écrouissages peuvent être associés à de fortes vitesses de 
fissuration. En revanche, sur les Figure 203 et Figure 204, schématiquement, l’amorçage est 
observé pour une contrainte comprise entre 250 et 750 MPa, alors que la propagation est 
observée au delà de 750 MPa. Quasiment aucun point d’amorçage n’est présent pour σ > 850 
MPa. Pour mieux définir les critères de la transition stade 1 → stade 2, d’autres critères 
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doivent encore être examinés tels que par exemple le facteur d’intensité des contraintes et la 
vitesse de déformation en fond de fissure. 
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Figure 203 – Profondeur de fissuration en fonction de la contrainte vraie maximale 

dans la zone d'amorçage. Ensemble des essais de laboratoire, tous chargements 
confondus. 
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Figure 204 – Vitesse moyenne de fissuration en fonction de la contrainte vraie maximale dans 

la zone d'amorçage. Ensemble des essais de laboratoire, tous chargements confondus. 

2.4 Facteur seuil d’intensité de contrainte 
Dans le cas de l’alliage 600 (alliage austénitique base nickel), le passage d’un stade lent à un 
stade rapide est relié à une taille critique de fissure et à un facteur d’intensité de contrainte 
seuil noté KISCC [103]. Il est donc intéressant d’examiner s’il existe un tel seuil dans le cas de 
l’acier 304L. 

La première étape consiste à calculer le facteur d’intensité de contrainte KI pour différentes 
géométries d’éprouvettes : lisses, entaillées et coudées. Le facteur d’intensité des contraintes 
intègre simultanément l’influence de la dimension de la fissure, du chargement appliqué et de 
la géométrie de l’éprouvette. L’intérêt du KI réside dans le fait que les conditions en pointe de 
fissure ne dépendent que de ce paramètre : pour un même KI l’état de contrainte et de 
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déformation en pointe de fissure est identique. Ceci facilite en particulier les comparaisons 
entre différentes éprouvettes et entre éprouvettes et composants. Nous avons choisi de calculer 
KI à partir de la formule suivante : 

aK I πσ122,1=                                                       (36) 

Cette formule est valable pour une éprouvette entaillée où la zone plastique est limitée au fond 
de fissure. Elle correspond au cas d’une fissure latérale de profondeur a dans une plaque semi-
infinie soumise à une contrainte homogène σ. Cependant, dans le cas d’un essai à vitesse de 
déplacement imposée, l’ensemble de l’éprouvette est plastifié. La grandeur évaluée dans ce 
cas n’est donc pas un KI au sens de le Mécanique de la Rupture. Dans le cas d’une éprouvette 
de type CT, le rayon ry de la zone plastique en fond de fissure est donné par la relation 
suivante : 
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Cette relation est vraie tant que la zone plastifiée de dimension 2 yr  est inférieure à b / (2,5απ) 

où b est la longueur du ligament restant entre la fissure et la surface de l’éprouvette. Cette 
relation indique que pour un KI de 30 MPa m  et une limite d’élasticité de 950 MPa 
correspondant à un laminage de 40% environ, le rayon de la zone plastique est de l’ordre de 
10 µm en déformation plane et 30 µm en contrainte plane. La zone plastifiée est donc 
inférieure à la taille d’un grain. 

Nous allons à présent analyser les résultats obtenus à partir de l’équation 36 en commençant 
par les essais à vitesse de déplacement imposée (5.10–8 s–1), puis en intégrant les résultats 
obtenus sous chargement statique.  

La Figure 205 corrèle la vitesse moyenne de fissuration au facteur apparent d’intensité des 
contraintes en fin d’essai, noté Kapp. Le Kapp est calculé en prenant pour σ la valeur maximale 
atteinte durant l’essai. Sur le graphique, on distingue les fissures inférieures à 50 µm de celles 
supérieures à 50 µm, ainsi que les fissures inter- des fissures transgranulaires. Le traitement 
des fissures courtes (sous-critiques) est une autre difficulté dans cette approche car elles sont à 
l’échelle de l’hétérogénéité de la microstructure et les états de contrainte en pointe de fissure 
dépendent de la cristallographie. De plus les fissures courtes sont généralement nombreuses et 
voisines les unes des autres. Elles peuvent donc interagir fortement. 

La répartition des points sur la Figure 205 montre une croissance rapide de la vitesse moyenne 
de fissuration avec Kapp jusqu’à 10 MPa m , puis la vitesse se stabilise pour rester inférieure 
à 7 µm.h–1. Les points correspondant aux fissures de profondeurs inférieures à 50 µm ont un 
Kapp inférieur à 10 MPa m . La transition stade 1 → stade 2 est donc comprise entre 5 et 10 
MPa m  quel que soit le type d’éprouvette, pour les essais à vitesse de déplacement imposée. 
Les vitesses les plus rapides ( a� > 5 µm.h–1) sont obtenues pour Kapp > 35 MPa m .  

L’effet de l’écrouissage est très net. Les points correspondant au matériau non pré-écroui 
forment la limite inférieure des points (courbe bleue sur la Figure 205). L’écrouissage se 
traduit par un facteur multiplicatif important sur la vitesse de fissuration sur toute la gamme 
de Kapp. L’écrouissage permet donc d’atteindre la profondeur critique de fissuration et par 
conséquent le Kapp de transition du stade 1 au stade 2 beaucoup plus tôt à vitesse de 
déplacement imposée.  



Chapitre VI : Diagrammes de fissuration par CSC 
 

Page  139 
 

On peut ensuite essayer de « comparer » les KI mesurés sur éprouvettes de type CT pour 
différents aciers inoxydables austénitiques à nos Kapp mesurés sur le 304L (Figure 206). Les 
essais réalisés sur CT ont été ponctués de décharges périodiques. Les vitesses moyennes de 
fissuration mesurées à 315 et 340°C sont extrapolées à 360°C en considérant l’énergie 
d’activation Q déterminée par Arioka (21,6 kcal.mol–1) [45]. Pour cela nous utilisons la 
relation suivante : 

�
�

�
�
�

� −=
RT

Q
aTa exp)( 0��                                                    (38) 

Les chargements sur éprouvettes CT [39,40] sont définis à partir d’un KI, d’un rapport de 

charge (R
max

min

P
P

= ) et d’une fréquence de décharge (N). La gamme de KI balayée est peu 

étendue (de 27 à 34 MPa m ) mais les points se positionnent globalement dans la gamme de 
vitesses de fissuration des essais à vitesse de déplacement imposée. Les points relatifs aux 
essais sur éprouvettes CT correspondent tous à une propagation rapide de la fissuration. Les 
essais à vitesse de déplacement imposée (5.10–8 s–1) donnent donc une bonne estimation de la 
vitesse de propagation rapide dans le domaine allant de 25 à 35 MPa m  lors d’essais sous 
déchargements partiels périodiques. On comprend alors l’intérêt d’une étude approfondie de 
l’effet de R et N sur la propagation des fissures de CSC. La diminution de R et N doit conduire 
à une réduction de la vitesse de propagation. De plus la détermination de la vitesse de 
fissuration (et non la vitesse moyenne) passe par une détermination précise des conditions de 
contrainte, déformation et vitesse de déformation en fond de fissure, ce que nous allons tenter 
de faire dans la seconde partie de ce chapitre. 
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Figure 205 – Vitesse moyenne de fissuration en fonction du Kapp. Essais à vitesse de déplacement imposée 

(360°C, 5.10-8 s-1). Courbe d’évolution de la vitesse de fissuration dans le matériau non pré-écroui. 
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Figure 206 – Vitesse moyenne de fissuration à 360°C en fonction de Kapp (essais de traction) et KI 

(essais à 340°C sur éprouvettes CT [39,40]). Energie d’activation pour la fissuration = 21,6 kcal.mol-1. 

3. Approche locale de la cinétique de fissuration par CSC 
L’objectif de cette partie est de corréler la vitesse de fissuration par CSC aux grandeurs 
mécaniques localisées en fond de fissure. Nous nous limiterons au cas d’une fissure purement 
transgranulaire, qui est le cas le plus étayé de notre base expérimentale. Les paramètres 
candidats sont bien entendu la vitesse de déformation plastique ( CTε� ) et l’écrouissage en fond 
de fissure. Le passage des grandeurs en fond de fissure au chargement macroscopique se fera 
par le calcul du taux de restitution de l’énergie. 

3.1 Modélisation de la fissuration par éléments finis 
Les hypothèses sont les suivantes : 

• Il existe une amorce de fissure de CSC de 5 µm de profondeur pour ε = 0,13 ; 

• La fissure est unique et hémicirculaire ; 

• La propagation de la fissure est imposée par une courbe donnant la profondeur de la 
fissure de TGSCC en fonction de l’allongement de l’éprouvette (Figure 207). Cette 
courbe est une approximation simple de la courbe expérimentale (Figure 110). Elle est 
décrite par une fonction puissance de l’allongement de l’éprouvette : 

9177,30004,0 laTGCSC δ=                                              (39) 

 où aTGSCC est la profondeur de la fissure transgranulaire de CSC (exprimée en µm) et δl 
l’allongement de l’éprouvette (exprimé en mm) ; 

• Aucune propagation n’est possible en l’absence de déformation en fond de fissure : 
0>a�  si 0>CTε� .  

Le maillage 3D, représentant ¼ d’éprouvette, comprend une fissure de 400 µm de profondeur 
modélisée par 80 fronts hémicirculaires distants de 5 µm. La taille des mailles tétraédriques en 
fond de fissure est de 2,5 µm. Le maillage est généré par le mailleur libre GMSH afin de 
raffiner uniquement la fissure et son voisinage immédiat.  

Le fichier de commande Aster est généré automatiquement par une routine Matlab. Il est 
constitué d’une succession d’allongements de l’éprouvette et de relâchements de fronts de la 
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fissure (Figure 208 et Figure 209). Les éléments tétraédriques sont assemblés par le Code 
Aster avant le début du calcul, pour former des éléments quadratiques. 

Pour le dépouillement des résultats, contraintes et déformations sont extraites à 5 µm du front 
de fissure (3-ième nœuds à partir du front de fissure), afin d’éviter la singularité du front de 
fissure. Physiquement, la rupture ne se produit que lorsque la contrainte de clivage (à 
déterminer par le calcul) est atteinte sur une distance déterminée du front de fissure, que nous 
considérons égale à 5 µm. Le dépouillement repose sur l’hypothèse que la vitesse de 
fissuration dépend de la vitesse de déformation plastique en fond de fissure CTε� , quel que soit 

le stade fissuration ( )( CTfa ε�� = ). 

Déformation, contrainte et triaxialité sont déterminées en fond de fissure en fonction du temps 
introduit artificiellement à partir de l’allongement et de la vitesse d’allongement 
expérimentale. La vitesse de déformation en fond de fissure est ensuite calculée en supposant 
que le temps de relâchement des nœuds est négligeable devant celui d’allongement (ce qui est 
d’autant plus vrai que les incréments de fissure sont petits). 
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Figure 207 – Profondeur du front de fissure en fonction de l’allongement de l’éprouvette. 
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Figure 208 – Profondeur du front de fissure en fonction des instants de calcul. 
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Figure 209 – Principe du calcul par éléments finis de la propagation d'une fissure dans un maillage. 

3.2 Vitesse de fissuration en fonction des paramètres locaux 
Les résultats expérimentaux sur éprouvettes plates et matériau non pré-écroui nous permettent 
d’établir une relation du type )(1 stade appfa ε�� = . En première approximation, on trouve : 

6243,0
app1 stade 7,1729 ε�� =a  pour a < 50 µm                                      (40) 

Le calcul par éléments finis limité aux 50 premiers microns de fissuration donne quant à lui la 
relation suivante (41), en intégrant le résultat expérimental de l’essai TL618 ( entailleε� = 5,8.10–9 
s–1) :  

5659,0
CT1 stade 97,762 ε�� =a                                                    (41) 

En revanche, si l’on considère à la fois les stades I et II, le calcul par éléments finis donne la 
relation suivante en fonction de CTε�  :  

4959,2
CT

1610.8 ε�� =a                                                          (42) 

l < l11  i ≤ 11 

l12 = l11  i = 12 

l13 = l12 + δl(δa) i = 13 

l14 = l13  i = 14 

l 

a12=δa 

a14 = a13 +δa 

δl(δa) 

a13 = a12 
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Les résultats expérimentaux ont montré que pour un même ε� , a�  est plus important lorsque le 
matériau est pré-écroui, en particulier durant le stade I. On peut donc chercher à introduire 

l’effet du pré-écrouissage sous la forme du rapport 
0Rp

CTσ
des limites d’élasticité du matériau 

avant (Rp0) et après pré-écrouissage en pointe de fissure ( CTσ ). On obtient après régression 
sur deux variables (en considérant qu’elles sont indépendantes) l’expression suivante : 

7,1
CT

6,0

0

1010.9,5 εσ
�� ��

�

�
��
�

�
=

Rp
a CT                                               (43) 

Cette expression permet donc d’estimer la vitesse de fissuration transgranulaire en fonction de 
l’écrouissage en fond de fissure (exprimé comme un rapport de limites d’élasticité) et de la 
vitesse de déformation plastique en fond de fissure. On peut s’interroger sur la contribution de 
la triaxialité à la vitesse de fissuration car l’approche phénoménologique semble indiquer que 
l’accroissement de la triaxialité est favorable à la propagation de la fissuration transgranulaire. 
La triaxialité croît jusqu’à 0,7 durant le stade 1 de fissuration ( a� < 0,2 µm.h–1), puis elle se 
stabilise à 0,7 durant la propagation rapide (Figure 213). La triaxialité pourrait donc être prise 
en compte durant le stade d’amorçage. L’effet du trajet de déformation n’est pas non plus pris 
en compte dans l’expression de a�  car il joue essentiellement sur le chemin de fissuration. 
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Figure 210 – Profondeur du front de fissure en fonction 

du temps lors de l’essai de traction lente. 
Figure 211 – Contrainte en fond de fissure en fonction 

de la profondeur de la fissure (ε� =5.10–8 s–1). 
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Figure 212 – Vitesse de fissuration en fonction de la vitesse 

de déformation en fond de fissure (ε� =5.10–8 s–1). 
Figure 213 – Vitesse de fissuration en fonction de la 

triaxialité des contraintes en fond de fissure (ε� =5.10–8 s–1). 
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Il est alors possible de calculer des valeurs d’iso-vitesses de fissuration a� = f( CTε� , σCT) et de 
les représenter sous forme de carte (Figure 227). Nous pouvons alors visualiser le fort gradient 
de a�  suivant CTε�  pour une contrainte donnée. 

 
Figure 214 – Courbes d’iso vitesse de fissuration du 304L à 360°C en fonction de σCT et CTε� . 

Pour appliquer l’équation 43 il convient d’estimer le rapport 
0Rp

CTσ
 et CTε� . Dans une première 

approximation, nous allons établir une relation entre la limite d’élasticité σCT et la dureté HVCT 
en pointe de fissure. D’après les équations 20 (page 45) et 24 (page 46) on tire : 

72,02742,0
00

+��
�

�
��
�

�
=

RpHV
HV CTCT σ

                                       (44) 

 où HV0 et Rp0 font références à l’état non écroui du matériau. L’équation 43 peut alors être 
projetée dans le plan ( CTε� , HVCT), comme le montre la Figure 215. On peut ainsi prévoir la 
vitesse de fissuration transgranulaire en fonction de l’écrouissage et de la vitesse de 
déformation plastique en fond de fissure. On n’observe pas de discontinuité entre propagation 
lente et propagation rapide sur cette carte de fissuration du fait que les grandeurs représentées 
sont les grandeurs locales (au voisinage du fond de fissure). De plus, la courbe utilisée pour le 
pilotage de la propagation ne comporte pas de discontinuité (pas de transition nette entre 
stades I et II). 

En supposant que la dureté est connue dans l’éprouvette ou le composant considéré, le 
problème revient à évaluer la vitesse de déformation plastique en fond de fissure, en fonction 
du chargement macroscopique de la fissure, ce qui fait l’objet du paragraphe qui suit. 
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Figure 215 – Courbes d’iso vitesse de fissuration du 304L à 360°C en fonction de HVCT et CTε� . 

3.3 Estimation de la vitesse de déformation plastique en fond de fissure en 
fonction du chargement macroscopique 
L’estimation de CTε�  à partir du chargement macroscopique de la fissure de CSC est un 
problème ardu du fait des interactions entre corrosion et plasticité. En effet, la valeur de CTε�  
dépend à la fois du chargement macroscopique, de l’incrément de fissuration, du fluage et de 
la dissolution anodique. De plus, l’étendue des domaines concernés par chacune des 
composantes de ε�  varie. Différentes formulations ont été proposées [43] afin de corréler la 
vitesse de déformation plastique en fond de fissure au chargement macroscopique. 

Sous charge imposée : 

*
..

x
a

BA fluageCT

><+=
�

�� εε                                                  (45) 

A vitesse de déformation imposée : 

*
..

x
a

DC appCT

><+=
�

�� εε                                                  (46) 

Sous chargement périodique : 

><�
�

�
�
�

�

∂
∂+�

�

�
�
�

�

∂
∂= a

a
K

K Ka
CT ���

εεε                                              (47) 

Dans ces équations CTε�  dépend de la vitesse de chargement macroscopique, de la vitesse 
moyenne de fissuration >< a�  et du déplacement du champ de contrainte x* dans le métal en 
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avant de la fissure. Les auteurs supposent que ce déplacement x* s’accompagne de l’activation 
de nouvelles sources de dislocations dans une période donnée, ce qui contribue à augmenter la 
vitesse de déformation plastique locale. Nous pouvons identifier les coefficients de appε�  et 

>< a�  dans l’équation 44, afin de déterminer CTε�  lors d’un essai à vitesse de déformation 
imposée à 360°C dans notre matériau. Pour cela, nous procédons à une régression linéaire sur 
les valeurs de CTε�  et a�  calculées au paragraphe 3.2. Nous obtenons la relation suivante, pour 

appε�  peu différent de 5.10–8 s–1 : 

CTε� = 1,186 appε�  + 0,623 a�                                              (48) 

 où a�  est exprimée en mm.s–1. Nous disposons désormais d’une nouvelle relation nous 
permettant d’évaluer a� . Cependant, cette relation ne prend pas en compte l’effet de 
l’écrouissage. De plus, elle n’apporte rien de plus par rapport à l’équation 43 du fait que nous 
avons cherché la contribution purement mécanique du chargement macroscopique à la 
déformation en avant du front de fissure (5 µm). Nous pouvons néanmoins utiliser les 
équations 43 ou 48 pour construire des cartes de fissuration mettant en relation écrouissage, 

CTε�  et >< a�  (Figure 215 et Figure 216). La carte de fissuration qui suit (Figure 216) est 
construite à partir de la totalité de notre base expérimentale. La vitesse de déformation locale 
(en fond de fissure) est estimée à partir de l’équation 48. Seule la première carte (Figure 215) 
permet une prédiction simple quelle que soit la vitesse de déformation locale et l’écrouissage 
du matériau. La seconde carte est néanmoins une projection utile des vitesses de fissuration 
obtenues au laboratoire dans le plan sollicitation-écrouissage.  

 
Figure 216 - Carte de fissuration par CSC du 304L en milieu primaire à 360°C. Dureté et vitesse moyenne de 
fissuration sont des données expérimentales. La vitesse de déformation locale (µm.h-1) est estimée à partir de 

l’équation 46. 
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Dans le cas d’un chargement constant, Ford [43] a établi une relation à partir d’essais de type 
Mécanique de la Rupture (éprouvettes entaillées) en milieu REB à 288°C sur l’acier 304 : 

4
ICT KC ×=ε�  avec C = 6.10–14                                                               (49) 

C est un paramètre fonction de la limite d’élasticité. Cette relation n’est valable que dans le 
cadre de la Mécanique de la Rupture et dans le domaine de dépendance de a�  à KI : les 
déformations doivent être planes en fond de fissure et les fissures suffisamment longues. Cette 
formulation n’est donc pas adaptée au dépouillement d’essais à vitesse de déplacement 
imposée comme dans notre cas. Nous pouvons néanmoins établir une relation entre le Kapp 
que nous avons défini au chapitre précédent (§ 2.4) et CTε� . Pour cela nous déterminons le Kapp 
à chaque incrément de fissure du calcul par éléments finis précédent (Figure 217). Nous 
obtenons la relation suivante : 

8-92-12 10.510.210.5 −++−= appappCT KKε�                                   (50) 

Cette relation n’est valable que pour des éprouvettes plates de traction et la grandeur 
employée Kapp la rend peu satisfaisante. Lorsque le matériau est soumis à une traction lente, le 
domaine plastifié n’est plus confiné en fond de fissure mais étendu à l’ensemble de 
l’éprouvette. La plasticité en fond de fissure intervient à deux niveaux : tout d’abord par 
développement de contraintes en amont du front de fissure, ensuite du fait du mécanisme de 
rupture. Pour des sollicitations importantes et fortement variables, ces effets ne peuvent plus 
être négligés. Le facteur d’intensité des contraintes n’est plus utilisableet l’on préfère 
employer l’intégrale J pour caractériser le fond de fissure. Ainsi, Shoji et Congleton [96] 
décrivent le taux d’ouverture d’une fissure δ�  à la distance x du front d’une fissure se 
propageant dans un corps totalement plastifié par la relation suivante : 

�
�

�
�
�

�><+=
x
R

Lna
E

J y

y

�

�
�

σ
σ

βδ                                               (51) 

 où x est la longueur de la fissure, σ y la limite d’élasticité, E le module d’Young, β une 
constante, R une constante proportionnelle à la taille de zone plastique en pointe de fissure et 

>< a�  la vitesse moyenne de fissuration. Dans le cas d’une éprouvette de traction de longueur 
utile L et contenant N fissures, Shoji et Congleton évaluent J�  de la façon suivante : 

( )ncappy N
L

J εεσ ��� −=                                                       (52) 

 où appε�  est la vitesse de déformation appliquée et ncε� la vitesse de déformation plastique dans 

les régions non fissurées de l’éprouvette. Le point délicat de cette formulation réside dans 
l’estimation des valeurs de  ncε� , N et R. Toutefois, la démarche de Shoji et Congleton 

consistant à exprimer >< a�  en fonction de J et ��  est incontestablement la démarche la plus 
pertinente pour interpréter les essais de CSC sur éprouvettes de traction. Nous allons donc 
estimer le taux de restitution de l’énergie et tenter de corréler G à CTε�  afin d’obtenir une 
relation du type de celle déterminée par Ford (équation 47).  

Pour cela, nous calculons l’intégrale de Rice en fond de fissure pour différentes profondeurs 
de fissure (20, 50, 100, 150, 200, 250 et 300 µm). G est peut être considérée comme la 
variation d’énergie potentielle de deux structures dont les fissures diffèrent d’une longueur δa. 
G est calculée pour différentes couronnes afin de s’assurer de la stabilité du calcul. La 
corrélation de G et de CTε�  conduit à la relation suivante (Figure 218) : 
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 169,0710.1,3 GCT
−=ε�                                                        (53) 

Nous avons désormais une première relation nous permettant d’évaluer la vitesse de 
déformation plastique en fond de fissure à partir d’une grandeur globale (G). 
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Figure 217 – Vitesse de déformation en fond de fissure en 
fonction du facteur d’intensité des contraintes apparent. 

Figure 218 – Vitesse de déformation en fond de fissure en 
fonction du taux de restitution d’énergie. 

3.4 Discussion 
La validité de l’expression de la vitesse de fissuration dépend de deux facteurs, l’un 
expérimental (HV) et l’autre lié à la simulation par éléments finis ( CTε� ). Ce calcul 
« exploratoire » est une première tentative de détermination de la vitesse de fissuration. Le 
domaine de validité est restreint à la fissuration transgranulaire car la courbe a = f(δl) utilisée 
pour piloter le chargement du maillage (relâchement successifs des nœuds des fronts de 
fissures) a été établie pour une fissuration plane purement transgranulaire dans un matériau 
non pré-écroui. Les essais ayant été faits pour appε� = 5.10–8 s–1, la validation pour les basses 

vitesses (10–9 s–1) peut être faite à partir de l’essai TL618 décrit par les caractéristiques 
suivantes (éprouvette plate entaillée, 304L non pré-écroui, 360°C) : 
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                                                    (54) 

L’estimation de la vitesse de fissuration à partir de l’équation 41, en posant CTε� = 9.10–9 s–1 et 

CTσ = 622 MPa (calculs par éléments finis), donne a�  ≈ 0,0028 µm.h–1, ce qui est cohérent 
avec l’évaluation expérimentale. Des essais sont à réaliser pour appε� > 5.10–8 s–1 afin de 

valider les vitesses de fissuration dans ces conditions.    

La propagation de la fissure en fonction de l’allongement de l’éprouvette est décrite par une 
courbe dont le principal défaut est la faible étendue du stade 1 au profit d’une vaste transition 
vers le stade 2. Des résultats postérieurs aux calculs ont en effet montré que la courbe est plus 
« anguleuse », avec un stade 1 très étendu. De nouveaux calculs sont donc à entreprendre avec 
une courbe expérimentale plus proche de l’expérience. En conséquence, l’équation 43 conduit 
plutôt à une surestimation de la vitesse de fissuration dans le domaine de transition du stade 1 
au stade 2. 
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La loi d’évolution de la fissuration est déterminée par une approche « locale ». En effet, 
l’approche globale de la fissuration est adaptée dans des milieux quasi-élastiques avec une 
zone plastique confinée, des chargements proportionnels ou périodiques. L’approche globale 
est en revanche inadéquate lorsque les fissures sont courtes, lorsque la zone plastique est 
étendue, lorsque le chargement n’est pas radial ou la fissuration multiple. L’approche locale 
consiste à déterminer les contraintes et déformations en avant du front de fissure, en tenant 
compte des redistributions engendrées par la propagation par relâchement de nœuds. Le 
procédé est donc discret, tout comme le phénomène de CSC, ce qui est un avantage. Les 
champs étant singuliers en fond de fissure, nous avons considéré les champs à une distance de 
5 µm du front de fissure, ce qui est un peu supérieur à l’ordre de grandeur des incréments de 
fissure observés sur les faciès de rupture. Le relâchement des nœuds pose des problèmes de 
convergence lors de la création du défaut (relâchement du premier front) au début du calcul. 
Les amplitudes des variations de contraintes et déformations lors des relâchements de nœuds 
diminuent de façon nette avec le raffinement du maillage. Ainsi, un premier calcul pour 40 
incréments de fissure de 10 µm donne des résultats inacceptables après 20 incréments environ. 
En revanche pour 80 incréments de 5 µm, les variations sont raisonnables. Généralement, 
l’approche « locale » de la rupture est délicate car très dépendante de la modélisation. Bien 
que les éléments d’ordre élevé sont en principe les plus efficaces, les éléments du premier 
ordre semblent plus appropriés lorsque les éléments sont distordus ou lorsque les 
discontinuités sont importantes, ce qui est souvent le cas lorsque la plasticité est très localisée 
en fond de fissure. Enfin, notre approche est simplifiée par le fait que macroscopiquement la 
fissure reste dans un même plan et ne bifurque jamais (fissure compatible). 

La description de la vitesse de CSC à partir de grandeurs globales telles que K ou G est 
délicate du fait des fortes interactions entre corrosion et plasticité. Dans le cas de la CSC, 
aucune trace d’émoussement de fissure n’est observée sur les faciès de rupture ni sur les 
coupes. Nous savons donc qu’à chaque instant la plasticité en fond de fissure impliquée dans 
les mécanismes de CSC est extrêmement confinée. La notion de K apparent n’est donc pas 
dénuée de sens. L’emploi de G est néanmoins plus rigoureux et reste la bonne approche pour 
l’interprétation des essais à vitesse de déplacement imposée. 

Enfin, les différentes approches exposées permettent d’évaluer la vitesse de propagation d’une 
fissure pré-existante. Elles décrivent donc l’évolution d’une fissure, mais elles ne permettent 
pas de prévoir le temps d’amorçage. Un critère de rupture local reste à définir. 

4. Conclusions 
Des diagrammes ont été construits afin de représenter l’ensemble des résultats de laboratoire 
et d’en permettre une nouvelle lecture à partir de trois données simples et facilement 
accessibles : la dureté dans la zone d’amorçage, la profondeur des fissures et la durée d’essai. 
Ainsi, nous avons constaté que : 

• Le critère de propagation défini au chapitre IV est pertinent (50-60 µm) ; 

• Le seuil d’écrouissage pour la propagation des fissures de CSC est d’environ 310 HV0,1, 
quelle que soit la nature du pré-écrouissage ; 

• Les fissures les plus profondes sont transgranulaires ; 

• Les fissures les plus rapides sont purement intergranulaires et nécessitent un écrouissage 
élevé ; 

• Les fissures les plus lentes concernent les cas de fissuration mixte. 
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Ces diagrammes permettent d’identifier un risque de fissuration, pas de prévoir le temps 
d’amorçage, ni la vitesse de propagation. Pour cela il est nécessaire d’employer une approche 
locale et d’en déduire la vitesse de déformation plastique en fond de fissure.  

Ce chapitre nous a permis d’évaluer le risque de fissuration par CSC à partir d’une approche 
globale des résultats en construisant des diagrammes associant la vitesse de fissuration à 
différentes grandeurs mécaniques intimement liées à l’écrouissage (dureté, contrainte, 
déformation). De plus, une approche plus « locale » nous a permis d’évaluer dans un cas 
simple la vitesse de fissuration en fonction de l’écrouissage et de la vitesse de déformation 
plastique en fond de fissure. Nous proposons ainsi une expression de a� de la forme : 
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=                                                         (55) 

 où C1, C2 et C3 sont trois constantes déterminées à partir d’essais à vitesse de déplacement 
imposée dans le cas d’un matériau non pré-écroui. L’exploitation de cette relation requiert la 
détermination de CTε�  à partir de grandeurs globales telles que K, J ou G. Les paramètres Ci 
devront être affinés en élargissant la base de calcul au cas d’un matériau pré-écroui (par 
cisaillement par exemple) et pour de nouvelles vitesses de déplacement. L’approche locale n’a 
pas permis de définir une contrainte critique locale de clivage pour la propagation. 

Reste maintenant à discuter des mécanismes mis en jeu dans le processus de fissuration par 
CSC dans l’acier inoxydable austénitique écroui. 
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CCHHAAPPIITTRREE  VVIIII  ::  MMééccaanniissmmeess  ddee  CCSSCC  
ddaannss  lleess  aalllliiaaggeess  aauussttéénniittiiqquueess  ééccrroouuiiss  

Résumé : L’étude de la CSC de l’acier inoxydable austénitique 304L en milieu 
primaire REP démontre le rôle des interactions corrosion-plasticité en fond de 
fissure. La vitesse de fissuration augmente avec l’écrouissage qui est favorable à la 
formation d’obstacles forts en avant du fond de fissure, sur lesquels s’opèrent les 
microclivages. L’IGSCC est interprétée comme la conséquence du fort report des 
contraintes sur les joints de grains résultant d’importantes incompatibilités de 
déformation. Enfin, la transition TGSCC→IGSCC avec la vitesse de déformation 
est interprétée comme une modification du rapport des cinétiques de dépassivation 
et de repassivation. Ces résultats sont cohérents avec le CEPM (modèle de 
Magnin). 

L’effet de l’écrouissage sur la résistance des alliages austénitiques à la CSC en 
milieu primaire REP est largement étayé. Le modèle d’oxydation interne est une 
bonne piste pour l’interprétation de la fissuration purement intergranulaire de 
certains alliages austénitiques, mais il n’explique pas le rôle important de 
l’écrouissage sur la vitesse de fissuration de ces alliages. Le CEPM donne une 
bonne interprétation de la fissuration transgranulaire, mais la justification de la 
transition TGSCC→IGSCC requiert de nouveaux développements. 
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1. Introduction  
Le but de ce dernier chapitre est d’interpréter nos observations sur l’acier inoxydable 
austénitique écroui 304L, en regard de modèles de fissuration par CSC disponibles dans la 
littérature. Ce chapitre est également une ouverture. Il tente de positionner le matériau de cette 
étude par rapport à d’autres alliages austénitiques tels que les alliages base nickel (600 et 690) 
dont la tenue à la CSC en milieu primaire REP a été largement étudiée. 

2. Mécanismes de CSC de l’acier austénitique 304L en milieu 
primaire REP 

2.1 Scénario macroscopique de fissuration 
Les essais à vitesse de déplacement imposée nous permettent d’observer différentes étapes 
dans la fissuration des éprouvettes plates, que le matériau soit ou non pré-écroui. La 
fissuration comprend une période d’incubation, puis une phase de propagation lente suivie 
d’un stade de propagation rapide. La période d’incubation inclue le temps requis pour 
rassembler les conditions mécaniques (écrouissage, contrainte…) nécessaires à l’amorçage 
(tm) et pour la stabilisation des conditions électrochimiques (tec). Ainsi, la profondeur des 
fissures en fin d’essai peut être réduite si tec > tm. Un temps d’immersion en milieu avant mise 
en charge peut donc être nécessaire lorsque tm est très court comme dans le cas des 
éprouvettes entaillées ou coudées. A l’issue de l’incubation et de l’amorçage vrai, le stade de 
propagation lente est caractérisé par des fissures courtes dont la profondeur n’excède pas 50 
microns (ordre de grandeur de la taille de grain). Au-delà de cette taille critique, la 
propagation s’accélère. Seules quelques fissures deviennent macroscopiques (le plus souvent 
une seule), conduisant à la ruine prématurée de l’éprouvette. Durant cette étape, la vitesse de 
propagation augmente d’un ordre de grandeur comparée à celle de la phase lente. Enfin, nous 
avons montré que la vitesse moyenne de fissuration dépend de la vitesse de déformation (en 
pointe de fissure), dès que le niveau de contrainte est suffisant pour atteindre le domaine 
plastique. De plus, les vitesses lente et rapide de propagation sont toutes les deux augmentées 
par le pré-écrouissage. 

Deux transitions sont importantes dans ce scénario : l’amorçage apparent et le changement de 
régime de propagation. L’amorçage apparent est la formation d’une micro-fissure (observable) 
à partir d’un défaut, comme de fines rayures superficielles par exemple. Cependant, il est 
extrêmement difficile d’identifier formellement une amorce de CSC de quelques microns de 
profondeur même lorsque les états de surface des éprouvettes sont très « propres ». 
L’expérience montre que le seuil de détection des fissures de CSC est compris entre 2 et 5 µm 
de profondeur (observations en surface au MEB). On conçoit donc très bien que l’amorçage 
vrai comme l’amorçage apparent ont peu d’intérêt du point de vue industriel du fait des états 
de surface des composants et des moyens de détection opérationnels en milieu industriel. La 
seconde transition a davantage d’intérêt. Elle correspond au passage du statut de fissure sous-
critique à celui de fissure potentiellement dangereuse pour la structure qui l’héberge. Dans les 
éprouvettes entaillées, cette transition correspond à la coalescence des amorces dans le plan 
coïncidant avec la section minimale de l’éprouvette. L’entaille accroît donc fortement les 
interactions entre fissures en les canalisant et réduit la durée du stade I (à vitesse de 
déplacement imposée). Elle favorise donc l’observation de la propagation rapide durant les 
essais à vitesse de déplacement imposée. La transition est observée pour environ 50 µm, quel 
que soit le niveau du pré-écrouissage. Elle est donc probablement liée au dépassement d’un 
seuil du « facteur d’intensité de contrainte », au-delà duquel la pointe de fissure est au moins 
périodiquement alimentée en dislocations sous un chargement constant. 
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Nous allons maintenant changer d’échelle pour nous placer à celle du mécanisme (discontinu) 
de fissuration. 

2.2 Scénario microscopique de fissuration 

2.2.1 Echelles de description de la CSC  

L’échelle de description de la fissuration intergranulaire est celle de la taille de grain lorsque 
le matériau est sollicité suivant un chargement monotone (traction lente). L’absence de 
marque sur les joints de grains rompus nous incite à penser que la rupture pourrait s’opérer 
sans discontinuité entre deux points triples (ceci exclurait a priori un mécanisme de type 
CEPM). En revanche lorsque le matériau est chargé de façon dynamique et déchargé 
périodiquement (essais sur éprouvettes CT), les marques de plasticité sont très marquées sur 
les facettes des grains. Le mécanisme de fissuration transgranulaire peut être décrit à plusieurs 
échelles. La première est celle macroscopique, limitée par le front de fissure. Cette fissure 
macroscopique est en fait le résultat d’une succession d’amorçages et de propagations de 
microfissures (éventails de l’ordre de 20-30 µm) interagissant fortement les unes avec les 
autres (Figure 131). Enfin, chacune de ces microfissures est le résultat d’une succession de 
clivages à l’échelle du micron (Figure 130). A chaque échelle correspond une « longueur 
d’onde » caractéristique. Celle de la fissure macroscopique est liée à l’éprouvette (géométrie, 
état initial du matériau), celle des microfissures est à l’échelle des obstacles dans le polycristal 
(joints ou sous-joints de grain, macles…) et celle des microclivages est liée aux obstacles au 
mouvement des dislocations en fond de fissure. Notre discussion va désormais porter sur cette 
dernière longueur d’onde, de l’ordre du micron. Nous allons essayer de voir l’effet de 
l’écrouissage sur cette longueur caractéristique lors de la propagation, ne disposant pas 
d’éléments suffisants à l’heure actuelle pour aborder le cas de l’amorçage vrai. L’hypothèse de 
longueurs d’ondes différentes entre l’IGSCC et la TGSCC est un problème important car il a 
pour conséquence l’intervention éventuelle de mécanismes de fissuration différents. Les 
mécanismes pourraient alors ne pas dépendre des mêmes facteurs. 

2.2.2 Observation d’une fissure de CSC au microscope électronique à transmission 

L’objectif est ici de faire le lien entre microstructure, écrouissage et fissuration, en se plaçant 
au plus près de l’échelle du mécanisme de fissuration. Ce paragraphe concerne uniquement la 
fissuration transgranulaire. Les lames minces ont été prélevées dans une éprouvette de traction 
lente (T112-6) à l’issue d’un essai de CSC de 887 h (TL609). Le matériau n’étant pas pré-
écroui, la fissuration est purement transgranulaire. L’essai a été interrompu pour un 
allongement de l’éprouvette de 16% environ. Cette éprouvette a été choisie pour sa densité 
importante de fissures courtes (environ 10 µm de profondeur) réparties de façon bien 
homogène en surface. La technique de préparation de la lame est décrite en Annexe J. 
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Figure 219 - Fond de fissure transgranulaire. Figure 220 - Fond de fissure transgranulaire. 

Cartographie du chrome. 

  
Figure 221 - Fond de fissure transgranulaire. 

Cartographie du nickel. 
Figure 222 - Fond de fissure transgranulaire. 

Cartographie de l’oxygène. 
 

 
 

Figure 223 - Dislocations en fond de fissure. 
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Les oxydes ont le même aspect général dans la fissure et en surface (Figure 219). On retrouve 
à l’interface avec le milieu un oxyde poreux enrichi en fer, puis un oxyde riche en chrome 
(Figure 220). Enfin, on observe une fine couche de métal enrichi en nickel dans le métal 
(Figure 221), à l’interface avec l’oxyde (Figure 222). Cette similitude entre oxydes de surface 
et dans la fissure permet de conclure que le milieu est identique au fond de la fissure peu 
profonde (environ 10 µm) et en surface. L’enrichissement en nickel (et plus faiblement en 
chrome) dans le métal pourrait être le résultat d’une dissolution préférentielle du fer du métal 
à l’interface avec l’oxyde.  

En amont du fond de fissure on observe tout d’abord une zone sous contraintes résiduelles 
étendue sur un volume de l’ordre du micron (Figure 223). Cette zone est mise en évidence par 
la présence de bandes « concentriques » caractéristiques de domaines d’iso-crontraintes. Ce 
domaine est macroscopiquement « bombé » (dans le plan de la lame) du fait de la relaxation 
des contraintes en pointe de fissure lors de l’amincissement. A 300 nm de la pointe de fissure 
se trouve un joint de macle sur lequel de nombreuses dislocations sont accumulées. La pointe 
de fissure et ce joint de macle semblent être connectés par un « filet noir » peut-être affecté 
chimiquement et correspondant probablement soit à un empilement de dislocations, soit à la 
formation d’un incrément de fissure (Figure 223). 

En extrême pointe de fissure on observe un domaine moins dense en dislocations que la zone 
sous contraintes résiduelles et donc adouci. Ce domaine contient néanmoins une quantité 
importante de dislocations dont l’arrangement reste à préciser (Figure 223). La présence d’une 
zone adoucie en pointe de fissure peut avoir pour origine « l’absorption » des dislocations 
mobiles au voisinage de la pointe de fissure, par cette même pointe de fissure, lors du 
relâchement de la sollicitation en fin d’essai de CSC. Cette observation est de plus en accord 
avec le Modèle de Magnin prévoyant la présence d’une zone adoucie en pointe de fissure, du 
fait des interactions entre corrosion et plasticité. 

Ces observations nous permettent de supposer que la présence d’obstacles forts tels que des 
interfaces peut contribuer à la propagation des fissures transgranulaires. Ces interfaces 
peuvent être constituées par des plans de macles, ou bien des lattes de martensites 
d’écrouissage. Les distances entre ces interfaces sont typiquement de l’ordre de quelques 
centaines de nanomètres comme les incréments de fissure observés au MEB sur les faciès de 
rupture. 

2.2.3 Conséquences de l’écrouissage sur la propagation 

Nous avons identifié deux effets de l’écrouissage sur la propagation. Primo, nous avons 
démontré que le chemin de fissuration dépend du trajet de déformation : une fissuration 
purement transgranulaire est constatée lorsque le matériau est déformé suivant un trajet 
monotone et mixte lorsque le matériau suit un trajet complexe de déformation. La composante 
inter- est d’autant plus prononcée que le trajet est mécaniquement sévère, au contraire de la 
composante transgranulaire. De plus, nous avons constaté que le chemin de fissuration n’est 
pas déterminé par le niveau de contrainte atteint (essai à vitesse de déplacement imposée). 
Secundo, nous avons montré l’effet accélérateur de l’écrouissage sur la vitesse de fissuration.  

Ces résultats exacerbent les effets des obstacles au glissement des dislocations dans le 
matériau. Lorsque le matériau est juste suffisamment écroui pour permettre le phénomène de 
CSC, les dislocations émises en pointe de fissure rencontrent peu d’obstacles. De nombreuses 
dislocations doivent être émises avant qu’un empilement se forme sur un obstacle 
suffisamment fort pour atteindre le kIC. Le glissement étant facile et relativement homogène 
dans les grains, le clivage opère plus facilement de façon trans- qu’intergranulaire.  
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Lorsque l’écrouissage augmente, les dislocations émises en fond de fissure rencontrent 
davantage d’obstacles (barrières de Lomer, amas de dislocations). Le kIC est atteint plus 
facilement, plus rapidement, et les clivages sont alors plus fréquents. On constate donc une 
augmentation de la vitesse moyenne de fissuration transgranulaire.  

Lorsque le matériau devient très écroui, les incompatibilités de déformation entre les grains 
deviennent importantes. En conséquence, les systèmes de glissement activés se multiplient et 
les contraintes se localisent au voisinage des joints de grains et des points triples. Ainsi, les 
dislocations émises en fond de fissure forment plus facilement des obstacles forts dans les 
joints de grains, régions de fortes incompatibilités. Deux chemins de fissuration sont alors 
possible (trans- ou intergranulaire) et la fissure suit le chemin le plus facile (Figure 224). A ce 
niveau de la discussion, nous pouvons faire deux commentaires : 

• Les joints de grains offrant des obstacles suffisamment forts sont ceux de plus forte 
désorientation. Corollairement cela se traduit par l’absence de fissuration des joints de 
faible désorientation, qui permettent plus facilement la transmission du glissement d’un 
grain à un autre. Ceci a d’ailleurs été mesuré par Gertsmann [90] dans un milieu proche 
de celui de notre étude. Nos observations confirment en outre la bonne résistance des 
joints de macles de croissance à l’amorçage. 

• La ferrite résiduelle génère de fortes incompatibilités de déformation, même pour de 
faibles déformations en traction (ε ≈ 0,15). Cela nous a permis d’observer l’amorçage de 
micro-cavités aux joints de grains séparant des grains fortement écrouis de grains peu 
écrouis.  

 

 

 

 

 

 

 
Figure 224 – Amorçage de microcavités à l’interface d'une zone dure obstacle au 

mouvement des dislocations et d'une zone « molle » émettant des dislocations. Amorçages 
intergranulaire (à gauche) et transgranulaire (à droite). 

Reprenons maintenant ce scénario en supposant que le matériau suive un trajet de déformation 
mécaniquement sévère (ε1 = 0,24, β = 0, ε2 = 0,15). La pré-déformation ε1 a généré de 
nombreuses dislocations et activé différents systèmes de glissement. La seconde déformation 
ε2 en milieu REP est effectuée après bifurcation du chargement (β = 0). Les dislocations 
émises en pointe de fissure rencontrent alors la forêt de dislocations résultant de ε1. Cette forêt 
s’oppose fortement au glissement des dislocations mobiles et la bifurcation génère de fortes 
incompatibilités de déformation. Les contraintes aux joints de grains sont élevées et le kIC y 
est plus facilement atteignable. En conséquence, la composante intergranulaire de la 
fissuration n’est alors plus négligeable devant celle transgranulaire.  

Au niveau de l’amorçage, le glissement simple favorise l’émergence de bandes de glissement 
de forte amplitude alors que lorsque le matériau est très écroui et que le glissement est 
multiple, les bandes de glissement sont plus réparties et de plus faible amplitude. L’amorçage 
transgranulaire est donc favorisé par le glissement planaire (comme dans un matériau peu 
écroui) alors qu’il devient plus délicat lorsque le matériau est fortement écroui (glissement 

Grain « mou » 
Source de 

dislocations 

Grain « dur » 
obstacle 

Obstacles           
intra-granulaire 
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multiple). Nous en déduisons que la durée d’amorçage pour γ = 0,4 est certainement 
significativement supérieure à celle pour γ = 0.  

2.2.4 Effet de la vitesse de déformation sur la propagation 

Nous avons montré que la vitesse moyenne de fissuration < a� > est intimement liée à la vitesse 
de déformation plastique ε� . De surcroît,  < a� > est une fonction croissante de ε� . Il est assez 
simple d’interpréter cette relation à l’issue de la discussion précédente. L’augmentation locale 
(en fond de fissure) de ε�  permet simplement de former plus rapidement les obstacles forts 
nécessaires à la rupture et donc d’augmenter la fréquence des micro-clivages. 

Reste enfin à discuter de l’effet de la vitesse de déformation plastique sur le chemin de 
fissuration. Nous avons constaté un changement de chemin transgranulaire → intergranulaire 
lorsque ε�  diminue, seulement lorsque le matériau suit un trajet complexe de déformation et 
que le pré-écrouissage est important (intrados d’un coude). Compte tenu des remarques 
précédentes, ce résultat montre que le chemin de fissuration est davantage piloté par 
l’écrouissage que par ε� . Physiquement, la réduction de ε�  de 5.10–8

 s–1 à 5.10–9
 s–1 

s’accompagne premièrement d’un changement de rapport entre cinétiques de dépassivation et 
de repassivation en faveur de cette dernière, deuxièmement d’un temps plus long de diffusion 
dans le matériau des lacunes et de l’hydrogène produit par la corrosion. Or nous savons que 
ces produits migrent vers les régions de forte triaxialité des contraintes (hydrogène) ou suivent 
les contraintes normales aux joints de grains. Lorsque le matériau a été fortement pré-écroui 
en compression (intrados d’un coude), les incompatibilités de déformation au voisinage des 
grains sont importantes, générant des contraintes d’ouverture importantes. Les lacunes ont 
donc tendance à migrer vers les joints, favorisant ainsi la formation de cavités aux joints puis 
la rupture des joints.  

Nous pouvons conclure en remarquant que d’une façon générale, l’essai de CSC à vitesse de 
déplacement imposée est mal adapté à la propagation intergranulaire, car la sollicitation est 
« trop rapide », ne laissant pas le temps suffisant pour rassembler les conditions propices à ce 
chemin de fissuration. On comprend également pourquoi les essais de type Mécanique de la 
Rupture (avec décharges périodiques) sont plus efficaces. Ils rassemblent parfaitement tous les 
ingrédients pour la propagation intergranulaire : pré-écrouissage + CTε�  + temps.  

2.2.5 Modèles de fissuration par CSC 

De nombreux modèles sont disponibles dans la littérature. Chacun d’entre eux a été développé 
pour un couple matériau-milieu spécifique. Selon les cas, le poids occupé par la plasticité et 
l’électrochimie diffèrent. Parmi ces modèles, deux décrivent de façon satisfaisante le 
mécanisme de CSC dans les aciers inoxydables austénitiques.  

Le premier est le modèle de Ford adapté au milieu REB. Ce modèle a une forte composante 
électrochimique, par le mécanisme de dissolution anodique / reformation du film passif qui 
pilote la fissuration. Cependant, l’interprétation de l’effet de l’écrouissage semble a priori 
difficile dans notre cas avec ce type de modèle. De plus, les faciès de rupture que nous 
observons ne présentent pas de trace de dissolution et les potentiels sont très différents (+200 
mVENH en milieu REB et –600 mVENH en milieu REP). Nous ne retiendrons donc pas ce 
modèle.  

Le second est le modèle de Magnin adapté aux aciers inoxydables austénitiques en milieu 
MgCl2. Ce modèle (CEPM) décrit une interaction très forte entre plasticité et corrosion. C’est 
donc un bon candidat pour décrire notre phénomène. Les mécanismes de base du CEPM ont 
été rappelés au chapitre I. Nous allons donc nous contenter ici de discuter certains points 
importants. 



Chapitre VII : Mécanismes de CSC dans les alliages austénitiques écrouis 
 

Page  158 
 

L’un des paramètres-clé du modèle est le kIC. Lorsque celui-ci est atteint au niveau des 
obstacles forts en amont du front de fissure, une amorce de fissure se crée (ouverture de 
barrières de Lomer-Cottrell) et un clivage permet l’incrément de la fissure de CSC. L’absence 
de trace de dissolution sur les faciès s’explique par le fait que lors de la propagation, l’amorce 
de clivage se forme dans une zone qui n’est pas en contact avec le milieu. Les faciès en « toit 
d’usine » prédits par le modèle sont bien observés en milieu primaire REP (Figure 225 et 
Figure 226). Les interactions corrosion-plasticité abaissent la concentration de contrainte 
nécessaire pour un clivage. Lorsque celle valeur est atteinte, un incrément de fissure de CSC 
se produit jusqu’à une zone où le kIC n’est plus atteint. Le KISCC dépend de la cinétique de 
diffusion des produits de corrosion (lacunes, hydrogène) et de la cinétique de croissance 
d’oxydes (aux joints de grains par exemple). 

 

  
Figure 225 – Fissuration transgranulaire « en toit 

d'usine ». 
Figure 226 – Fissuration transgranulaire « en toit 

d'usine ». 

Enfin, un troisième modèle a été développé pour rendre compte de la CSC des alliages 
austénitiques à base nickel en milieu REP. Ce modèle rend compte de façon assez 
satisfaisante de la fissuration intergranulaire de l’alliage 600 (alliage base nickel) en milieu 
primaire, à des potentiels proches de la transition Ni/NiO. Il est basé sur la fragilisation des 
joints de grains austénitiques par oxydation interne (sélective). Ainsi, Scott [102] montre que 
la cinétique de la CSC est compatible avec la diffusion intergranulaire de l’oxygène dans le 
nickel. Des observations en microscopie à haute résolution montrent la présence d’oxyde de 
chrome et une pénétration d’oxygène aux joints de grains. De petites zones poreuses et de très 
fines particules peuvent également être observées le long de joints de grains en avant du front 
de fissure, sur une distance de  300 nm. Cependant, ce modèle ne permet pas d’expliquer 
l’accélération des fissures sous polarisation cathodique (activité de l’oxygène fortement 
diminuée) [51]. Ce modèle est donc inadapté dans notre cas pour décrire la fissuration 
transgranulaire (diffusion intragranulaire de l’oxygène très faible). Cependant dans le cas de la 
fissuration intergranulaire on ne peut pas d’emblée écarter l’hypothèse d’un mécanisme de 
type oxydation interne. Reste alors à observer les traces de cette oxydation aux joints de grains 
en contact avec le milieu (MET). 

2.3 Conséquence du choix des essais sur les mécanismes identifiés 
L’objectif des essais est d’évaluer la sensibilité à la fissuration soit par classement de 
matériaux les uns par rapport aux autres, soit grâce à des paramètres liés au mécanisme de 
fissuration (amorçage ou propagation). L’essai doit reproduire l’ensemble des mécanismes 
élémentaires et leurs poids respectifs (chimie/plasticité). Il doit conserver la sensibilité relative 
des différents matériaux à la CSC. On doit donc pouvoir identifier les fissurations artefacts 
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des essais. Enfin l’essai doit être de courte durée. Il faut donc accélérer le phénomène sans 
changer le mécanisme et en étant capable de quantifier l’accélération. 

2.3.1 Eprouvettes 

Une entaille favorise la multifissuration et la coalescence rapide dans le plan correspondant à 
la section minimale de l’éprouvette. Elle permet de réduire considérablement la durée 
d’amorçage vrai et facilite donc l’étude de la fissuration dans le stade 1. En contrepartie, il est 
impossible d’évaluer une durée d’amorçage.  

Certains auteurs [98] ont affirmé que la présence d’une entaille ne modifie pas la vitesse de 
propagation rapide dans l’alliage 600 (1 à 4 µm/h à 360°C à l’état de réception du  matériau). 
Cela reste valable du moins pour le stade lent dans le 304L non pré-écroui, pour des entailles 
générant des taux de triaxialité des contraintes inférieurs à 1,5.  

De plus pour l’étude de l’effet de l’hydrogène, les champs de déformations et de contraintes 
(triaxiaux) favorisent son absorption. La position du maximum de contrainte se situe environ 
un micron en avant de la pointe de fissure. La présence d’un gradient de contrainte provoque 
la diffusion de l’hydrogène produit en pointe de fissure vers cette zone. La diffusion se fait 
selon la loi de Fick légèrement modifiée afin de tenir compte des contraintes hydrostatiques. 

3
�
�.C

RT
*VD

+C�.D=J kkH
H

���

                                          (56) 

l’équation précédente [97] montre qu’il est possible d’atteindre localement des concentrations 
en hydrogène très fortes sans que la quantité globale d’hydrogène soit importante. 

Mais plus l’effet d’entaille est sévère, plus les effets mécaniques sont exacerbés au détriment 
des effets électrochimiques. 

2.3.2 Sollicitation 

Les essais à vitesse de déplacement imposée sont généralement de courte durée. Le principe 
de l’essai s’appuie sur l’idée que le mécanisme de fissuration est piloté par la vitesse de 
déformation. En conséquence, le mécanisme dépend fortement de l’écrouissage car la 
contrainte augmente tout au long de l’essai. Il est difficile de comparer les sensibilités de deux 
matériaux (Rp différents) car leur écrouissage est différent (surtout lorsque les trajets de 
déformation diffèrent). 

Les essais à charge imposée ont l’avantage de permettre une bonne maîtrise de la contrainte. 
On peut donc comparer facilement différents matériaux au regard des conditions auxquelles 
sont soumis les composants de centrale. L’inconvénient est que notre matériau ne flue pas 
dans notre gamme de température (perte du moteur de la fissuration). Ce type d’essai est donc 
quasiment à exclure pour une étude directe de la CSC des aciers inoxydables austénitiques. Il 
est donc nécessaire de procéder par extrapolation d’essais cycliques (chapitre V, § 4.2.3). 

2.3.3 Conclusion 

Les essais les plus adaptés à l’évaluation de l’effet des paramètres mécaniques sur la CSC sont 
sans conteste les essais sur éprouvettes de type mécanique de la rupture (CT). Cependant, les 
conditions particulières à rassembler pour déclencher la propagation de la CSC rendent à 
l’heure actuelle les essais sur éprouvettes de type CT peu satisfaisants. Les vitesses de 
propagation sont peu reproductibles, les fronts de fissure souvent très localisés et les suivis 
électriques peu fiables. De plus des déchargements périodiques de l’éprouvette sont 
nécessaires, ce qui rend complexe l’interprétation des résultats. L’approche paramétrique du 
problème de la CSC à partir d’essais interrompus à vitesse de déplacement imposée est 
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donc plutôt satisfaisante, compte tenu de la richesse d’information qu’elle procure en un 
temps relativement compétitif. 

3. Discussion de l’implication de la plasticité dans les mécanismes 
de CSC dans les alliages austénitiques en milieu primaire REP 
Dans le premier chapitre le phénomène de CSC dans l’acier inoxydable austénitique est 
décliné suivant différents milieux. Dans cette dernière partie, nous changeons de perspective 
en imposant le milieu (REP) et en déclinant le problème suivant différents alliages 
austénitiques. Cette discussion est uniquement centrée sur l’implication de la plasticité dans la 
phénoménologie et les mécanismes de CSC.  

Diverses études ont évalué l’influence de la vitesse de déformation et de l’écrouissage sur la 
vitesse de propagation des fissures dans les alliages base nickel tels que l’alliage 600 et plus 
récemment l’alliage 690. Le Hong [98] a proposé un modèle afin de prévoir le temps 
d’amorçage dans l’alliage 600 écroui en surface. D’autres auteurs [49,99,51] ont essayé de 
comprendre l’effet d’un écrouissage massif et hétérogène sur la CSC en utilisant des 
éprouvettes coudées par emboutissage. Ce type d’éprouvette produit une information très 
riche sur les interactions corrosion-plasticité. Mais l’interprétation de l’essai est assez délicate 
comme nous l’avons vu au chapitre V (combinaison de nombreux paramètres).  

Les matériaux discutés dans cette partie sont décrits en annexe (Annexe J). L’alliage 690 
considéré est un alliage expérimental estimé « sensible » à la CSC. 

3.1 Effet de la vitesse de déformation 
La vitesse de propagation dépend intimement de la vitesse de déformation dans les alliages 
600, 690 et 304L, comme le montre la Figure 227. Il a de plus été démontré que la vitesse de 
déformation est un paramètre plus pertinent que la contrainte pour décrire la CSC de l’alliage 
600 en milieu primaire REP [98]. Les corrélations entre vitesse de fissuration ( a� ) et la vitesse 
de déformation macroscopique appliquée ( appε� ) à partir d’essais à vitesse de déformation 

appliquée, sont proposée : a� = C1. 2C
appε� , où C1 et C2 sont des constantes. Boursier [107] a 

avancé une valeur de 0,58 pour C2 dans l’alliage 600 (6.242R), dans un domaine de vitesse de 
déformation allant de 5.10–9 s–1 à 5.10–7 s–1. Les valeurs de C2 pour l’alliage 690 expérimental 
(WE092) et le 304L (T112), estimées respectivement à 0,68 et 0,52 dans le stade lent, sont 
donc très proches de celle généralement admise pour l’alliage 600 (0,60) [100]. L’absence de 
vitesse de propagation rapide est constatée dans l’alliage 690 expérimental (WE092). 

Les vitesses de propagation lente des alliages base nickel sont très voisines pour des produits 
« sensibles » à la CSC à vitesse de déplacement imposée. Pour les alliages 600 (6.242R) et 
690 (WE092), elles sont d’environ 0,12 µm.h–1, pour appε� = 5.10–8 s–1. Pour le même appε� , la 

vitesse de propagation rapide est d’environ 1,5 µm.h–1. Les vitesses lente et rapide de 
propagation sont toutes les deux plus faibles dans le 304L (T112) que dans l’alliage 600. Ces 
vitesses valent respectivement 0,05 et 0,34 µm.h–1 dans le 304L pour appε� = 5.10–8 s–1. Le 

facteur multiplicatif entre les vitesses lentes et rapides est compris entre 6 et 7 pour le 304L et 
entre 10 et 12 pour l’alliage 600. La vitesse de fissuration lente dans le 304L est 2 à 3 fois 
moindre que dans l’alliage 600 et la rapide 4 à 5 fois moins. La CSC est uniquement 
transgranulaire dans le 304L non pré-écroui et purement intergranulaire dans les alliages 600 
et 690 dans la gamme de appε�  allant de 10–9 s–1 à 5.10–7 s–1. 
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Figure 227 – Effet de la vitesse de déformation sur la vitesse de fissuration en milieu primaire REP des alliages 

600, 690 et 304L non pré-écrouis. 

3.2 Effet d’un écrouissage superficiel ou volumique 

3.2.1 Ecrouissage surfacique 

L’effet de l’écrouissage de surface a été étudié en comparant des résultats d’essais à vitesse de 
déplacement imposée sur éprouvettes grenaillées (250 µm de profondeur affectée), 
éprouvettes électropolies et éprouvettes à l’état de réception. Dans les éprouvettes grenaillées, 
des mesures de diffraction des rayons X ont montré la présence de contraintes résiduelles de 
compression en surface : la limite d’élasticité est alors d’environ –400 MPa dans les alliages 
600 et 690 et –800 MPa dans le 304L. Des études antérieures ont montré que l’effet de 
l’écrouissage sur la CSC dans l’alliage 600 dépend simultanément des contraintes résiduelles, 
du chargement mécanique et de l’épaisseur de la couche écrouie [98,101]. De plus, au-delà de 
la limite d’élasticité de la zone interne du matériau (non affecté par l’écrouissage de surface), 
la contrainte superficielle augmente plus rapidement que la contrainte nominale appliquée. Par 
exemple, dans le cas du 304L, elle atteint 1500 MPa après 1,4% d’allongement alors que la 
contrainte vraie à cœur est de 215 MPa (cf. Figure 20). Le Tableau 28 et la Figure 228 
montrent l’effet de la couche de surface sur la sensibilité à la CSC pour l’alliage 600, ainsi 
que l’effet d’un grenaillage pour les alliages 690 et 304L. 

Dans le cas du 304L et de l’alliage 690, les vitesses lentes de propagation sur éprouvette 
grenaillée et à l’état de réception sont très proches (de 0,10 à 0,14 µm.h–1, appε� = 5.10–8 s–1). 

L’électro-polissage réduit la vitesse moyenne de propagation dans le 690 d’un facteur 5 (0,03 
µm.h–1, appε� = 5.10–8 s–1). Quel que soit l’état de surface considéré, la vitesse de propagation 

dans l’alliage 690 expérimental sensible est proche de celle évaluée dans l’alliage 600. En 
dépit de la présence d’une couche superficielle écrouie, aucune propagation rapide n’est 
observée dans l’alliage 690 sensible. De plus, il n’y a aucun effet du grenaillage sur la 
profondeur de fissuration de l’alliage 690. Celle-ci reste confinée dans la couche écrouie.  

 Tableau 28 – Valeurs pour l’exposant n de la loi a�  ∝ nε�  (essais à vitesse de déformation imposée, 360°C). 
Matériau Etat Exposant 

304L SS Réception 0,52 
Alliage 600 (6.242R) Réception 0,58 
Alliage 600 (6.242R) Electropoli 0,51 
Alliage 690 (WE092) Réception 0,68 
Alliage 690 (WE092) Grenaillé 0,77 
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Figure 228 – Effet d’une couche écrouie sur la vitesse de fissuration par CSC en milieu primaire REP 

De même, aucun effet significatif du grenaillage sur la vitesse de propagation rapide n’a été 
remarquée dans le 304L. Ceci est probablement la conséquence de la profondeur de 
fissuration (1 mm) dépassant amplement la profondeur écrouie (250 µm). Néanmoins, les 
fissures sont plus profondes dans le matériau grenaillé, probablement parce qu’elles passent 
moins de temps dans le stade lent, ou parce que la profondeur critique pour le passage à la 
propagation rapide est réduite. D’après nos résultats, nous savons que le pré-écrouissage 
augmente la vitesse de fissuration lente dans la couche écrouie. 

En résumé, une couche écrouie a un effet significatif (facteur 3) sur la vitesse de propagation 
lente du 690 (le matériau à l’état de réception possède un écrouissage superficiel). En 
revanche un écrouissage superficiel est sans effet sur les vitesses de propagation rapide dans 
les alliages 600 et 304L. L’effet principal d’une couche écrouie superficielle provient de la 
rapide croissance de la contrainte dans une éprouvette lorsque la limite d’élasticité du cœur est 
atteinte.  

3.2.2 Ecrouissage volumique 

Les précédents chapitres ont montré l’impact d’un écrouissage important et homogène (pré-
cisaillement) sur la vitesse de fissuration par CSC dans le 304L. Ainsi, il a été montré que la 
vitesse de fissuration augmente avec l’écrouissage : la vitesse lente augmente de 0,05 µm.h–1 
(pas d’écrouissage) à 0,22 µm.h–1 (pré-écrouissage) et la rapide augmente de 0,34 µm.h–1 (pas 
d’écrouissage) à 6,10 µm.h–1 (écrouissage). 

La transition de propagation lente → rapide apparaît dans l’alliage 600 lorsque les fissures 
atteignent une longueur critique correspondant à un facteur d’intensité des contraintes critique 
(9 MPa m ).  

Des données relatives à des essais conduits à vitesse de déformation imposée sur éprouvettes 
coudées par emboutissage sont disponibles dans la littérature. Ces éprouvettes rassemblent 
trois effets aggravants : vitesse de déformation, pré-écrouissage (trajet complexe de 
déformation) et concentration des contraintes. Malgré cela, l’alliage 690 sensible (WE092) 
reste résistant à la CSC avec une vitesse de fissuration lente voisine de 0,34 µm/h, comparée à 
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celle de l’alliage 600 de faible sensibilité (6E, 3,25 µm/h) testé dans les mêmes conditions 
(ε� = 5.10–8 s–1). Saulay [108] a observé une fissuration purement intergranulaire dans les 
alliages 600 (6E) et 690 (WE092) alors que Smialowska [49] a observé une fissuration 
transgranulaire pour les fortes contraintes dans l’alliage 600. Totsuka [51] annonce les valeurs 
les plus élevées de vitesse de propagation dans l’alliage 600 (12,60 µm.h–1).  

3.3 Mécanismes pour la CSC en milieu primaire REP des alliages 
austénitiques écrouis 
Tout d’abord, nous pouvons affirmer que ces résultats ne peuvent pas être expliqués à travers 
les mécanismes de CSC basés sur la dissolution seule, du fait des interactions souvent fortes 
entre corrosion et plasticité. De même, une fragilisation par l’hydrogène semble être exclue à 
360°C dans les alliages austénitiques [103].  

Deux types de mécanismes semblent adaptés aux observations de la CSC dans les alliages 
austénitiques. Le premier basé sur les interactions corrosion plasticité et le second sur 
l’oxydation interne des joints de grains (cf. §2.2.5).  

La phénoménologie de la CSC de l’alliage 600 en milieu primaire REP est relativement bien 
décrite par les mécanismes du type oxydation interne [102]. L’IGSCC de l’alliage 600 est 
expliquée par la diffusion de l’oxygène au joint de grain. La fragilisation serait due à la 
formation d’un oxyde intergranulaire fragile (Cr2O3). Cependant, Foct [103] a mis en évidence 
des interactions corrosion-plasticité dans ce milieu, qui ne peuvent pas être directement 
expliqués par les mécanismes d’oxydation interne, notamment à potentiel cathodique. Ce 
modèle ne peut pas expliquer l’effet accélérateur du pré-écrouissage sur la vitesse de 
fissuration, ni les transitions IGSCC → TGSCC observées par Smialowska. �

Le CEPM s’appuie sur des mécanismes d’interaction entre corrosion et déformation et sur 
l’altération de la protection contre la fissuration en présence d’effets environnementaux par les 
dislocations dans la zone plastique en pointe de fissure. Dans ce contexte, l’accroissement de 
vitesse de propagation induit par pré-écrouissage est interprété comme résultant de 
l’augmentation de la densité d’obstacles forts en pointe de fissure. Ce modèle donne une 
interprétation satisfaisante de l’accélération de la fissuration avec l’écrouissage. En contre-
partie il ne fournit pas d’éléments suffisants pour interpréter quantitativement les transitions 
TGSCC → IGSCC observées dans le 304L. Nombreux sont les auteurs [107,104,108] ayant 
observé une fissuration purement intergranulaire dans les alliages 600 et 690 (essais à vitesse 
de déplacement imposée, 360°C), même si quelques passages pseudo-intergranulaires 
anecdotiques sont présents [105] et justifiés par Magnin [106]. Le CEPM a été historiquement 
développé pour décrire une fissuration transgranulaire. Une théorie expliquant parfaitement 
les interactions corrosion-plasticité pour l’IGSCC des alliages base nickel reste donc à 
élaborer.  

La dépendance de a�  à CTε�  a été considérée par de nombreux auteurs, en particulier dans le 
cas d’aciers austénitiques base nickel. Ainsi, Foct a établi pour l’alliage 600 une relation 
puissance de la forme 61,0

CTAa ε�� = . Le coefficient de puissance est alors proche de celui trouvé 

par Boursier qui a considéré la vitesse de déformation appliquée : 58,0ε�� Aa = . La valeur de 
l’exposant de CTε�  est directement liée à l’exposant du temps dans la loi de repassivation selon 
le modèle de Ford comme nous l’avons vu au chapitre I. Les résultats obtenus pour l’alliage 
600 permettent de supposer que la dissolution est le paramètre limitant la CSC en milieu 
primaire REP dans ce matériau. Un exposant très élevé (supérieur à 1) de CTε�  n’est pas 
favorable à une fissuration limitée par le mécanisme de dissolution (Figure 229).   
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Figure 229 – Coefficient théorique de repassivation dans l’acier 304 en fonction du potentiel et de 

la conductivité [43]. U ≈ +200 mVshe en milieu REB (CSC pilotée par la dissolution), U ≈ –600 
mVshe en milieu REP (CSC assistée par la plasticité). 

4. Conclusions 
L’étude de la CSC de l’acier 304L en milieu primaire REP a particulièrement mis en évidence 
le rôle des interactions corrosion-plasticité en fond de fissure. L’interprétation de l’effet de 
l’écrouissage, du trajet de déformation et de la vitesse de déformation sur la vitesse de 
fissuration et sur le chemin de fissuration est cohérente avec le CEPM.  

L’effet de l’écrouissage sur la résistance des alliages austénitiques à la CSC en milieu 
primaire REP est largement étayé. Le modèle d’oxydation interne tout comme le CEPM sont 
de bonnes pistes pour l’interprétation de la fissuration des alliages base nickel. Les 
interactions corrosion-plasticité jouent un rôle important dans la CSC des alliages 
austénitiques, même si les modèles actuels n’expliquent pas encore l’intégralité des 
phénomènes observés. Le CEPM donne une bonne interprétation de la TGSCC, mais la 
compréhension de la transition TGSCC → IGSCC nécessite de nouvelles investigations 
micromécaniques.  
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CCOONNCCLLUUSSIIOONN  

La CSC des aciers inoxydables en milieu primaire réducteur avait jusqu’alors fait l’objet de 
peu d’études, les cas de fissuration survenus en centrales nucléaires étant très limités. Le 
présent travail a permis la mise en évidence de l’effet de l’écrouissage et de la vitesse de 
déformation plastique sur la fissuration par corrosion sous contrainte en milieu primaire REP 
de l’acier inoxydable austénitique AISI 304L. Cette étude est une première analyse 
phénoménologique, empirique et mécaniste du phénomène. Différentes pistes ont été suivies, 
mais l’éclairage apporté est essentiellement mécanique. Une vaste partie de l’étude a consisté 
à mettre en évidence le phénomène de CSC de l’acier inoxydable au laboratoire, en 
recherchant les conditions menant en particulier à l’IGSCC.  

Compte tenu de l’emploi du 304L dans le secteur du Nucléaire, l’enjeu pour la compréhension 
de la CSC et les paramètres-clés qui la gouvernent ou du moins l’influencent, est 
particulièrement importante. L’étude a été conduite en veillant à satisfaire deux exigences : 

• Obtenir des résultats rapidement utilisables par l’Exploitant, à l’aide d’une approche 
macroscopique de la fissuration, d’un traitement global des résultats et de l’emploi de 
grandeurs facilement accessibles (seuils de dureté pour l’amorçage et la propagation, 
vitesse de fissuration macroscopique, conditions nécessaires d’amorçage). 

• Une approche plus mécaniste, à l’échelle de la fissuration, permettant de mieux cerner 
l’effet des paramètres impliqués. 

La caractérisation du matériau a fourni un appui essentiel au dépouillement des essais de CSC. 
L’amorçage apparent de la fissuration par CSC nécessite le dépassement d’un seuil 
d’écrouissage caractérisé par une dureté comprise entre 240 et 310 HV0,1 selon la nature du 
pré-écrouissage et un temps long à déplacement ou charge imposée. Ainsi, le seul cas recensé 
d’amorçage sous un tel chargement concerne un matériau pré-écroui par fatigue et chargé sous 
0,8 Rm durant 17000 h (profondeur de TGSCC < 50 µm). En revanche, l’amorçage est rapide 
lors d’essais à vitesse de déplacement imposée, plus particulièrement au fond d’entailles.   

Après amorçage, lorsque le chargement le permet, la propagation reste lente jusqu’à ce que la 
fissure atteigne une profondeur critique de 50 µm et un écrouissage conduisant à un niveau de 
dureté de 310 HV0,1. La transition stade lent → stade rapide de fissuration correspond à 
l’augmentation d’un facteur dix de la vitesse de fissuration, que le matériau soit ou non pré-
écroui. Les conditions nécessaires pour la propagation semblent assez restrictives : 
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• Une fissure sous-critique de CSC ne se propage pas sous chargement statique (charge ou 
déplacement imposés) en moins de 7000 h dans un matériau écroui, quelle que soit la 
nature de l’écrouissage. 

• Une fissure de CSC de l’ordre de la taille critique (50 µm) et amorcée dans un matériau 
pré-écroui par fatigue, ne se propage pas en 17000 h sous charge constante (0,8 Rm). 

• Une fissure transgranulaire amorcée en fatigue et supérieure à 50 µm ne se propage pas 
sous chargement constant, que le matériau soit ou non pré-écroui. 

La propagation d’une fissure n’a été jusqu’à présent observée que lorsqu’une vitesse de 
déformation plastique est imposée en fond de fissure (traction lente ou chargement 
périodique), dans un matériau suffisamment écroui. Ce phénomène peut s’expliquer par 
l’absence de fluage du matériau à la température de 360°C. Ce résultat a deux 
conséquences importantes : 

• Une fissure amorcée dans la zone écrouie d’un composant chargé de façon 
« dynamique » devrait vraisemblablement s’arrêter lorsque qu’elle atteint une zone 
insuffisamment écrouie. 

• Il ne suffit pas qu’un composant ait dépassé l’écrouissage seuil pour présenter un risque 
de fissuration (à moyen terme). Il doit de surcroît subir un chargement variable et 
probablement périodique. 

Les observations nous ont révélé que les fissures de CSC pouvaient suivre différents 
chemins : transgranulaire lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui, mixte ou intergranulaire 
lorsque le matériau est déformé suivant un trajet complexe (pré-compression par exemple). 
Des éléments d’explications nous ont été apportés grâce à l’emploi de pré-écrouissages 
homogènes par cisaillement, adaptés à l’étude des trajets de déformation plastique. Nous 
avons donc identifié l’effet de la nature du pré-écrouissage à vitesse de déplacement imposée 
(5.10–8 s–1) : 

• Lorsque le matériau suit un trajet simple de déformation, la fissure suit un chemin 
purement transgranulaire. 

• Lorsque le matériau suit un trajet complexe, la fissuration est mixte et d’autant plus 
intergranulaire que le trajet est mécaniquement sévère (β = 0) et le niveau de pré-
écrouissage élevé. Un essai sur éprouvette coudée par emboutissage nous a permis 
également de conclure que lorsque le matériau est pré-écroui en compression (β = –1), 
le chemin de fissuration devient majoritairement intergranulaire lorsque la vitesse de 
déformation apparente diminue de 5.10–8 à 5.10–9 s–1. 

Ces observations ont mis en évidence le rôle des obstacles au glissement des dislocations dans 
le matériau. Elles nous ont conduit à tirer quelques conséquences sur les mécanismes mis en 
jeu lors de la fissuration par CSC : 

• Lorsque le matériau est peu écroui, un temps relativement long est nécessaire pour 
atteindre le kIC en avant du front de fissure. Le glissement planaire étant facile et 
relativement homogène dans les grains, le clivage opère préférentiellement de façon 
transgranulaire. 

• Lorsque le matériau est très écroui, le kIC est atteint rapidement et la vitesse de 
fissuration augmente. De plus si les incompatibilités de déformation sont importantes 
(présence de ferrite résiduelle, trajet sévère de déformation), les contraintes se localisent 
plus facilement aux joints de grains, où le kIC peut être atteint facilement. Deux chemins 
de fissuration sont alors possibles, trans- ou intergranulaire. 
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Enfin, nous avons constaté que la présence de martensite d’écrouissage n’est nécessaire ni 
pour l’amorçage ni pour la propagation des fissures de CSC à la fois trans- et intergranulaires. 
Cependant il est souvent constaté que sa présence accélère légèrement la vitesse de 
propagation. La contribution de la martensite d’écrouissage reste donc à préciser.  

La forte implication des mécanismes de plasticité (écrouissage, CTε� ) nous a conduit à opter 
pour un mécanisme de CSC fortement basé sur les interactions corrosion-plasticité. Le 
Modèle de Corrosion Assistée par la Plasticité (CEPM) est donc un bon candidat pour décrire 
le phénomène de CSC en milieu primaire REP des aciers inoxydables austénitiques écrouis et 
plus particulièrement la TGSCC. De nouveaux développements sont néanmoins nécessaires 
pour rendre compte de façon pleinement satisfaisante des transitions TGSCC → IGSCC.   

Ce travail est une première base pour une approche plus quantitative et prédictive de la 
fissuration par CSC en milieu REP dans les aciers inoxydables écrouis. Pour cela certains 
essais, du type Mécanique de la Rupture, seront nécessaires afin de déterminer par exemple la 
valeur du seuil de facteur d’intensité des contraintes pour le déclenchement de la CSC (s’il 
existe). Il sera également nécessaire de déterminer comment évoluent quantitativement les 
vitesses de propagation inter- et transgranulaire sous chargement périodique en fonction de 
l’amplitude et de la fréquence des décharges. Compte tenu de nos résultats, il semble que la 
prédiction de la durée d’amorçage passera par l’extrapolation des résultats obtenus sous 
chargement dynamique.  

Nous avons envisagé précédemment qu’une fissure amorcée dans une zone écrouie du 
matériau ne peut pas se propager dans une zone non écrouie. Un essai bien ciblé est donc à 
effectuer afin de le démontrer. De nouvelles informations sont à recueillir afin d’optimiser les 
résultats des essais déjà réalisés : quantification des « incompatibilités de déformation » pour 
la construction d’un diagramme plus physique de sensibilité à la CSC, calcul du nombre de 
systèmes de glissement activés en fonction du trajet de déformation, observation au MET de 
la nature et des propriétés de l’oxyde formé en fond de fissure. 

Enfin, de nombreuses interrogations concernant les mécanismes de CSC ou les techniques 
d’investigation sont autant de sujets futurs de réflexion : 

• Quel est le rôle des atomes interstitiels sur la CSC ? Nous avons vu que ces atomes 
solutés peuvent entraîner différents effets (Portevin-Le Chatelier, Suzuki) ayant des 
conséquences sur la viscoplasticité du matériau (PLC) ou sur ses mécanismes de 
déformation (micromaclage). Ces effets n’ont pas été observés dans la gamme de 
température et de vitesse de déformation employée lors des essais de laboratoire.  

• Quel est le degré d’implication de l’hydrogène produit par la réaction cathodique sur 
l’amorçage et la vitesse de propagation des fissures ? 

• Comment interagissent les fissures inter- et transgranulaires ? 

• Quels résultats peuvent éclairer l’étude de l’IASCC ? 

• Comment produire à vitesse de déplacement imposée une fissuration purement 
intergranulaire importante?  

• Comment optimiser l’exploitation des résultats d’essais à vitesse de déplacement 
imposée ? 
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Annexe A : Principe de fonctionnement d’une centrale REP 
 

Les éléments de combustibles contenant de l'uranium forment le cœur d'un réacteur à eau 
pressurisée (REP). L'eau s'échauffe au contact de la gaine des éléments et circule à une 
température élevée dans un circuit fermé : le circuit primaire. Celui-ci va chauffer l'eau 
contenue dans un autre circuit (le circuit secondaire) à travers des échangeurs de chaleur 
appelés générateurs de vapeur. Cette vapeur en se détendant fait tourner la turbine qui entraîne 
l'alternateur, lequel produit l'électricité. La vapeur sortie de la turbine est ensuite condensée et 
renvoyée dans le générateur de vapeur. Le refroidissement du condenseur est effectué à l'aide 
de l'eau d'un troisième circuit. Des pompes font circuler l'eau dans ces divers circuits. Un 
pressuriseur maintient l'eau du circuit primaire sous haute pression et l'empêche de bouillir. 
Des barres de commande permettent de contrôler la réaction en chaîne. 

 

 
Figure 230 – Schéma de principe d'une centrale REP.
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Annexe B : Aciers inoxydables austénitiques utilisés par MHI, 
CIEMAT, INSS et FRI dans l’étude de la CSC en milieu primaire 
REP 

 Les aciers [Tableau 29] ont des tailles de grains comprises entre 60 et 100 µm suivant les cas. Les 
caractéristiques mécaniques des aciers employés par le CIEMAT sont décrites dans le  

 Tableau 30. Les matériaux sont non sensibilisés, sauf dans le cas de certains essais de MHI. Les traitements 
de sensibilisation sont décrits dans le  

Tableau 31.  

 FRI a effectué ses essais sur des matériaux pré-écrouis à froid ou à chaud (entre 200 et 250°C). Dans ce 
dernier cas, aucune transformation martensitique par écrouissage n’est possible dans l’acier 304L. L’acier 

316L n’est pas sensible à la transformation martensitique. Trois niveaux d’écrouissage ont été visés, 
conduisant aux limites d’élasticité de 500, 750 et 1000 MPa ( 

Tableau 32).  

Les conditions d’essais de CSC sont rassemblées dans le Tableau 33. 

 Tableau 29 – Composition chimique des aciers étudiés (% en masse). 
Laboratoire Nuance Ni Cr C Mo Mn Si P S N Nb Co 

316 11,25 17,07 0,04 2,05 1,49 0,38 0,031 0,001 - - - MHI 
304 9,40 18,43 0,04 - 1,48 0,45 0,024 0,001 - - - 

INSS 316 12,00 17,10 0,049 2,10 1,50 0,45 0,027 0,005 - - - 
316L 11,49 17,39 0,020 2,20 1,28 0,45 0,032 0,001 0,020 - 0,14 CIEMAT 
347 10,35 18,10 0,028 - 1,79 0,17 0,022 0,005 - 0,46 - 

304L 12,08 18,55 0,012 - 1,46 0,69 0,005 0,006 - - - FRI 
316L 13,86 16,43 0,012 2,18 1,39 0,69 0,013 0,005 - - - 

  

 Tableau 30 – Caractéristiques mécaniques des matériaux utilisés à l’ambiante. 

Laboratoire Nuance Re 
(MPa) 

Rm 
(MPa) 

A 
(%) E (MPa) HV30 

316L 232 566 84 - 172 CIEMAT 
347 238 468 70 - 171 

  

 Tableau 31 – Traitements de sensibilisation réalisés par MHI. 

Matériau Température 
(°C) 

Durée de maintien 
(h) Refroidissement 

316 700 20 Air 
304 650 20 Air 

  

 Tableau 32 – Pré-écrouissage par laminages croisés des matériaux employés par FRI. 

Matériau Température 
d’écrouissage (°C) 

Rp0,2  
(MPa) 

Dureté Vickers 
(HV0,3) 

Martensite  
(%) 

449 218 0 200-250 
739 292 0 
710 286 11,15 

304L 
25 

998 343 19,02 
568 254 0 200-250 
775 301 0 
760 287 0,47 

316L 
25 

1035 336 0,38 
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 Tableau 33 – Conditions d’essais de propagation de la CSC sur les aciers 304L, 316, 316L et 347. 

Conditions Essais CIEMAT 
Sans décharges 

Essais CIEMAT 
Avec décharges 

Essais MHI 
Avec décharges 

Essais FRI 
Avec décharges 

Pré-fissuration à l’air R = 0,1 / 22 Hz R = 0,1 / 22 Hz  Signal triangulaire 
Pré-fissuration dans 

l’eau à la température 
d’essai 

- R = 0,6 / 2.10-2 Hz 720 h R = 0,2 / 90 cycles 

Température d’essai  340°C 340°C 290 et 340°C 290, 315 et 340°C 

Chargement Constant  R = 0,  
(9000 s) R = 0,7 R = 0,7 

Milieu 

385 ppm B +  
2 ppm Li 
2 ppm H2 

pH25 °C = 7,96 
pH340 °C = 9,04 

1200 ppm B +  
2 ppm Li 

3,2 ppm H2 
pH25 °C = 7,54 
pH340 °C = 8,74 

500 ppm B +  
2 ppm Li 

1200 ppm B +  
2 ppm Li 
2 ppm H2 

Matériau 316L 316L et 347 316 304L et 316L 
Rp0,2 (MPa) 550, 650 et 750 500, 700 et 900 nc De 230 à 1000 

Microdureté Vickers nc nc 180, 280 et 310 nc 
KI nominal (MPa.m1/2) 35-45 25-35 30 25 

Suivi du potentiel Non Oui Oui Oui 
Durée d’essai 3100 h De 500 à 700 h 1920 h < 500 h 

 



Annexes 
 

Page  173 
 

Annexe C : Déformation et contrainte  équivalentes en traction et 
cisaillement simples 
 

 Cisaillement simple Traction simple 
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Annexe D : Principe de l’essai de pré-cisaillement 
 

Dans les axes 1, 2 et 3 de l’essai, le tenseur des contraintes est de la forme : 
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σ                                                      (57) 

σ11 et σ22 sont dues aux conditions imposées (l = l0 et b = b0) et 
el

F
.

=τ , e représentant 

l’épaisseur de l’éprouvette. La valeur calculée de τ est rigoureusement vraie si τ est réparti de 
façon homogène tout le long de l’éprouvette et si le guidage du mors mobile fonctionne sans 
frottement.  

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 
 
 

Figure 231 – Schéma de principe de l’essai de cisaillement. 
 

Le gradient de déformation est défini par :  
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En première approximation, on suppose que γ = δm / b0 et que e / e0 ≈ 1. Le déplacement 
relatif des deux mors δm est facilement accessible à la mesure. Il est la somme du déplacement 
lié à la déformation γ et au glissement sous les mors. Ce dernier terme peut être largement 
réduit par une conception judicieuse des mors.  

La présence de bords libres crée une hétérogénéité localisée dans leur voisinage. La géométrie 
de l’éprouvette influe sur l’ampleur de cette hétérogénéité. 

Le vecteur contrainte t a pour composantes dans la base (e1, e2, e3) : 

l0 

b0 

δm 

1 
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t1 est dû à la composante τ et t2 à σ22. On peut décomposer t2 en : 

t2 (x1) = t2h + t2n (x1)                                                     (60) 

où t2h est la composante homogène et t2n (x1) la composante hétérogène de t2, assurant  
l’équilibre de la zone utile. t2n compense au voisinage des bords libres l’absence de contrainte 
τ. Il est possible d’ailleurs de vérifier ce point par l’observation des déformations sur une 
éprouvette comportant des grilles mais aussi par la simulation par éléments finis (Figure 233). 
t1 est constant dans la zone de déformation homogène, c’est-à-dire là où t2n = 0, et 
décroissante vers les extrémités de l’éprouvette. En supposant que la distribution t2n est 
localisée aux quatre coins de l’éprouvette, il est démontré que son intensité est d’autant plus 
faible que le rapport b / l est petit, pour de faibles déformations. Le flambement est une autre 
source d’hétérogénéité qui peut intervenir pour des rapports b / e trop importants. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 232 – Répartition des contraintes sur les bords de l’éprouvette de cisaillement. 
 

              
 

Figure 233 – Hétérogénéité des contraintes 
et déformations au voisinage des bords 
libres d’un élément de volume cisaillé. 

Figure 234 – Prélèvement des plaques à cisailler. 
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Annexe E : Techniques de mesure de la martensite αααα’ 

Mesures magnétiques : Sigmamètre et Ferritescope 

Les mesures magnétiques permettent de quantifier la présence de phases ferromagnétiques 
dans le matériau. Dans l’acier inoxydable austénitique AISI 304L, seule la ferrite résiduelle a 
cette caractéristique. Après écrouissage, la mesure sera également relative à la présence de 
martensite α’, elle aussi ferromagnétique. 

Le Sigmamètre mesure l’aimantation à saturation du matériau. Le principe de la mesure 
repose sur la faculté que possède un échantillon soumis à un champ magnétique inducteur 
pour créer un champs magnétique induit, superposé au premier. Le champ induit est 
uniquement généré par les phases ferromagnétiques de l’échantillon. Le module du champ 
induit (noté H) est proportionnel à l’aimantation spécifique du matériau (notée σs) et à la 
masse de l’échantillon. σs dépend aussi de la géométrie de l’échantillon et de la morphologie 
des phases ferromagnétiques. 

H = K.α.m.σs’ + K.(1–α).m.σs’’                                        (61) 

 où α est la fraction pondérale de phase ferromagnétique, σs’ est l’aimantation spécifique de la 
phase ferromagnétique, σs’’ est l’aimantation spécifique de la matriceet m la masse de 
l’échantillon. La fraction de phase ferromagnétique peut donc être évaluée par le rapport 
suivant : 

''''
''

s

s

ss

ss

σ
σ

σσ
σσα ≈

−
−=                                                    (62) 

 car σs’’ est négligeable dans le cas de l’austénite. 

Le Ferritescope utilise un champ non saturant, d’intensité relativement faible, créé soit par un 
aimant permanent, soit par un électro-aimant mis en contact avec l’échantillon. Le flux 
engendré est alors fonction de la perméabilité magnétique de celle-ci. La méthode consiste à 
mesurer l’intensité induite proportionnelle au flux magnétique sortant et donc à la 
perméabilité. Le taux de phase ferromagnétique est déterminé grâce à un étalonnage. 

Cette méthode est non destructive et d’une mise en œuvre très simple. Cependant, elle requiert 
un étalonnage précis et une interprétation minutieuse des résultats. En effet la perméabilité 
dépend de nombreux facteurs tels que la morphologie des phases, la texture,… 
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Mesures par DRX : 

 
Figure 235 – Mesure de la martensite dans l’éprouvette SDC T112F12. 

 
Figure 236 – Mesure de la martensite dans l’éprouvette SDC T112T20. 
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Annexe F : Contraintes et déformations au fond d’entailles 
d’éprouvettes plates et axisymétriques 
Eprouvettes axisymétrique entaillée – 304L non pré-écroui 
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Figure 237 – Facteur de concentration des contraintes et 

déformations en fond d'entaille (rayon = 0,3 mm). 
Figure 238 – Triaxialité des contraintes en fond d’entaille et 

dans le fût de l’éprouvette (rayon = 0,3 mm). 
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Figure 239 – Facteur de concentration des contraintes et 

déformations en fond d'entaille (rayon = 0,5 mm). 
Figure 240 – Triaxialité des contraintes en fond d’entaille et 

dans le fût de l’éprouvette (rayon = 0,5 mm). 

Eprouvettes plates entaillées pré-écrouies par cisaillement (γγγγ = 0,4 ; ββββ = –1) 
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Figure 241 – Facteur de concentration des contraintes et 

déformations en fond d'entaille (rayon = 0,15 mm). 
Figure 242 – Triaxialité des contraintes en fond d’entaille et 

dans le fût de l’éprouvette (rayon = 0,15 mm). 
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Annexe G : Mesure des déformations à l’intrados d’éprouvettes 
coudées par emboutissage : technique des microgrilles 

Mise en œuvre des grilles : 

Les microgrilles sont déposées grâce à une technique de microlithographie électronique. 
Quelques gouttes de polyméthacrylate de méthyle sont déposées à la surface d’un échantillon 
préalablement poli (papier grade 4000) et nettoyé dans une solution de trichloréthylène. Par 
centrifugation (200 tr.min–1) une couche fine et homogène de résine électrosensible (400 nm)  
est obtenue à la surface de l’éprouvette. Après cuisson à 135°C durant 30 min, l’éprouvette est 
irradiée (4 C.m–2) par le faisceau d’un microscope électronique à balayage (tension 
d’accélération 30 kV, courant de sonde 3 nA, distance de travail 30 mm), suivant un réseau de 
droites. La résine irradiée est ensuite dissoute par maintien pendant 30 à 60 s dans un 
révélateur (35% en volume de méthyl-cétone + 65% d’alcool isopropylique). Une couche d’or 
de 50 µm est ensuite déposée, d’abord par pulvérisation cathodique puis par évaporation sous 
vide. La résine restante est enfin éliminée dans une solution d’acétate d’éthyle.  

Des grilles ont été déposées sur chacune des trois éprouvettes plates repérées T112-8, T112-9 
et T112-11. Dans le cas des éprouvettes T112-8 et T112-9 (rayons de 1 mm et 3 mm), 11 
grilles non jointives ont été déposées en leur centre du coté (non repéré) passant en 
compression lors de l’emboutissage. Les mailles composant chaque grille sont rectangulaires. 
Les barreaux ont une épaisseur de 0,4 µm. Ils sont espacés dans le sens long de l’éprouvette 
de 15 µm et de 26 µm dans le sens travers. Dans le cas de l’éprouvette T112-11, les grilles 
sont jointives (Figure 244) et les mailles sont carrées (20 µm de côtés). Les barreaux ont une 
épaisseur de 0,4 µm. 

  
Figure 243 – Microgrille à la surface de l’éprouvette 

T112-10. 
Figure 244 – Jonction des microgrilles à la surface de 

l’éprouvette T112-10. 

Evaluation des déformations : 

L’observation des microgrilles au microscope électronique à balayage est faite en utilisant les 
électrons secondaires. Pour une analyse de surface (électrons de basse énergie), l’observation 
est facilitée par un très bon contraste chimique.  

Après emboutissage, les grilles sont numérisées au microscope électronique à balayage, en 
prenant soin qu’entre deux clichés consécutifs, une ligne soit commune. Ceci permet 
d’assembler les micrographies puis de construire une carte globale des déformations. Après 
numérisation des microgrilles, la position des nœuds est localisée puis enregistrée dans un 
fichier de données. Après de multiples tentatives, la recherche automatique de la position des 
nœuds a été abandonnée. En effet, le traitement de l’image est parasité par les lignes de 
glissement qui sont indiscernables des mailles des grilles pour un analyseur d’image. Cette 
opération a donc été effectuée manuellement à l’aide d’une routine exécutée sous Matlab. 

Les composantes du tenseur des déformations de Green-Lagrange sont ensuite calculées. 
Compte tenu du fait que les microgrilles ne permettent qu’une analyse de surface, seules 
quatre composantes du tenseur sont déterminées. La première étape consiste à déterminer le 
gradient de la déformation défini par : 
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dxf = F
~  dxi                                                           (63) 

 où dxf est un vecteur dans la configuration de référence et dxi son image par la transformation 
F
~

. Concrètement, F
~

 est calculé en chaque nœud à partir des quatre vecteurs définis par les 
quatre premiers voisins du nœud considéré (Figure 245). 
 

 
Figure 245 – Calcul du gradient de la déformation en un nœud. 

Une fois le tenseur F
~

 déterminé, le calcul des composantes du tenseur E
~

 est immédiat : 

(((( ))))IFFE T ~~~~ −−−−====
2
1

                                                      (64) 

Le traitement du fichier de données recueillies à l’issue de l’acquisition des nœuds permet 
donc d’obtenir des cartes des déformations (Figure 87 et Figure 89). 

La précision des résultats est limitée par deux sources principales d’erreurs, liées à 
l’inclinaison de l’éprouvette par rapport au plan normal au faisceau d’électrons et à la mesure 
de la position des nœuds. Compte tenu de l’hétérogénéité de la déformation et de la précision 
de l’orientation de l’éprouvette par rapport au plan perpendiculaire au faisceau (inférieure à 
10°), on peut considérer que l’erreur sur la mesure des dimensions des grilles est acceptable. 
L’erreur introduite par la localisation des nœuds est également négligeable devant la 
dispersion liée à l’hétérogénéité de déformation.  

Figure 246 –Carte des déformations longitudinales (compression) des grilles 1 à 7 (à 
gauche) et zoom sur les grilles 5 à 7 (à droite). 
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Figure 247 – Carte des déformations longitudinales dans le cas d’une éprouvette 

emboutie avec un rayon de 2 mm (compression). 

 
 

Figure 248 – Carte des déformations longitudinales dans une éprouvette emboutie avec un rayon de 3 mm 
(compression). 
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Annexe H : Coupe d’un autoclave statique 
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Annexe I : Analyse chimique des solutions primaires en fin d’essai 
de CSC 
Les analyses chimiques du milieu primaire sont réalisées de façon quasi systématiques à 
l’issue des essais de CSC. Les deux méthodes employées sont la chromatographie ionique et 
la spectroscopie d’émission. 

La spectrométrie d’émission atomique, utilisée pour l’analyse de cations dans diverses 
matrices permet de doser un grand nombre d’éléments. Le principe de la spectrométrie 
d’émission est de produire les atomes à l’état excité et d’observer le spectre émis lorsque 
ceux-ci reviennent à l’état fondamental. Chaque atome excité émet un ou plusieurs photons à 
des longueurs d’onde qui lui sont propres. Les photons ainsi émis sont comptés par 
l’intermédiaire d’un photomultiplicateur, permettant un dosage quantitatif après étalonnage 
pour une longueur d’onde donnée. L’intensité de la lumière émise par chaque élément est 
mesurée, elle est proportionnelle à la concentration des atomes présents dans la solution. 
Pratiquement, la solution est nébulisée dans un plasma d’argon. 

La chromatographie ionique est utilisée pour l’analyse d’anions dans diverses matrices tels 
que F, Cl, NO3, SO4, les acétates, les formiates, PO4 et I. La chromatographie ionique permet 
de séparer les constituants d'un mélange en utilisant les différences entre les constantes 
d’équilibre de ces composés, lors de leur partage entre une phase mobile (l'éluant) dans 
laquelle ils sont en solution et une phase stationnaire (résine échangeuse d'ions) qui exerce un 
effet retardateur. Sous l'influence des deux effets antagonistes, entraînement exercé par la 
phase mobile d’une part, rétention exercée par la phase stationnaire d’autre part, les 
constituants du mélange se déplacent à des vitesses différentes et sont séparés. Les espèces à 
doser étant ionisées, on peut détecter leur sortie de la colonne par conductimétrie 
(caractérisant la propagation d’un flux d’électrons). L’identification des composés est 
effectuée à partir du temps de rétentionet la quantification au moyen de courbes d'étalonnage. 

Les résultats de l’analyse chimique sont comparés aux spécifications imposées. Les essais 
pour lesquels les analyses chimiques sont inacceptables ne sont pas retenus pour 
l’interprétation des résultats. En revanche ils peuvent étayer la base expérimentale de l’étude 
de la CSC dans ce même acier en milieu primaire faiblement pollué. Il est important de 
souligner que les espèces polluantes telles que chlorures et sulfates ont un effet en présence 
d’oxygène. Dans ce cas, ils favorisent la formation de piqûres. 

Le rejet des essais hors spécification n’est pas systématique. Il n’est pas effectif lorsque les 
résultats des essais sont cohérents avec l’ensemble des résultats. C’est en particulier le cas des 
essais TL544 et TL612 qui sont exploités malgré la faible pollution en chlorures. Aucune 
piqûre n’a d’ailleurs été observée à la surface des éprouvettes, le milieu étant réducteur. 
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Annexe J : Observation de fonds de fissures au MET 
La technique de préparation des lames minces consiste à découper deux échantillons dans une 
éprouvette de traction, dans une zone contenant des fissures de l’ordre de 15 µm environ. Les 
échantillons sont imprégnés à chaud sous vide par une résine époxy, puis assemblés par 
collage à chaud dans un insert (). Des lames sont ensuite découpées puis polies. 
L’amincissement ionique final est focalisé sur la fissure à observer.  

 

 

 

 

 

 

 
Figure 249 – Préparation des lames minces pour l'observation de fissures. 

 

 
Figure 250 – Vue générale de la fissure de CSC observée au MET. 

���� L’éprouvette fissurée est 
découpée (le plan de 

fissuration est celui qui est 
grisé sur la figure). 

Plan de coupe 

���� Deux échantillons sont 
assemblés par collage à chaud 
(le plan de fissuration est celui 

qui est grisé sur la figure). 

���� Des lames minces sont prélevées 
perpendiculairement au plan de 

fissuration. Au cours de l’amincissement, 
l’observation progresse de la zone 

d’amorçage vers le fond des fissures. 
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Annexe K : Alliages austénitiques 600 et 690 
 

Les compositions chimiques et propriétés mécaniques des alliages austénitiques comparés à 
l’acier inoxydable 304L (T112) sont reportées dans les tableaux suivants. Les alliages 600 et 
690 testés ont différentes sensibilités à la CSC [107]. Le tube 6E est un alliage 600 ayant subi 
un traitement thermique à 1070°C : état mill-annealed (MA). Sa microstructure après attaque 
électrochimique dans une solution d’acide phosphorique (10% H3PO4) révèle de nombreux 
précipités intergranulaires. Cet alliage est peu sensible à la CSC. Le tube 6.242R est traité à 
basse température (MA, 930°C) et sa microstructure contient de nombreux precipités, 
essentiellement intragranulaires et clairement ordonnés suivant les joints de grains antérieurs 
au traitement thermique. Le tube WG592 est un alliage 690 industriel insensible à la CSC et 
contenant des carbures intergranulaires. L’alliage 690 WE092 est un tube ayant subi un 
double traitement thermique (980°C + 5 h à 700°C puis 1040°C + 5h à 700°C), contenant une 
précipitation intra et intergranulaire moyenne [108]. C’est un alliage expérimental avec une 
forte teneur en carbone et une faible teneur en fer, qui a démontré une sensibilité significative 
à l’IGSCC durant des essais à vitesse de déplacement imposée. Néanmoins, aucune CSC n’a 
été observée après 90000 h ni à déplacement imposé, sur des éprouvettes de type  RUB, ni 
après 11000 h sous charge constante (0,95 Rm). 
 

Tableau 34– Composition chimique (%massique) des alliages austénitiques étudiés. 
T = tube (22.2 × 1,27 mm), P = Plaque.  

Material C Si Mn S P Cr Ni Co Ti Cu Al Mo N Fe 
304L (T112) P 0,026 0,52 1,49 0,002 0,027 19,23 9,45 0,07 <0,005 0,17 0,033 0,24 0,064 Bal. 
600 (6.242R) T 0,030 0,32 0,87 0,008 0,005 16,05 72,85 0,02 0,39 0,02 0,18 - - 9,20 

600 (6E) T 0,033 0,28 0,65 0,003 0,007 16,3 74,62 0,01 0,28 0,01 0,12 - - 7,82 
690 (WE092) T 0,041 0,36 0,33 0,001 0,004 30,70 60,40 < 0,01 0,29 < 0,01 0,27 -  -  7,20 
690 (WG592) T 0,023 0,38 0,42 0,002 0,006 29,15 Bal, < 0,01 0,23 < 0,01 0,16 -  -  9,60 

 
Tableau 35 – Propriétés mécaniques à 360°C et tailles de grains. T = tube, P = Plaque. 

Alliage austénitique Rp0,2 
(MPa) 

Rm 
(MPa) 

A 
(%) 

Taille de grain 
(ASTM No.) 

304L (T112) S 157 449 40 5-6 
600 (6.242R) T 290 680 42 10 

600 (6E) T 280 670 48 8 
690 (WE092-U422) T 391 709 34 10 

690 (WG592) T 272 673 38 8 
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Annexe L : Mise en œuvre des essais de cisaillement 
La technique expérimentale s’appuie sur l’emploi d’éprouvettes rectangulaires (Figure 251) 
placées dans un bâti de cisaillement (Figure 252 et Figure 253). Le montage permet le pilotage 
de l’essai en vitesse de déformation ou en déplacement, à l’aide d’une caméra mesurant en 
temps réel la pente d’un segment tracé sur la zone utile de l’éprouvette. 

 

 
Figure 251 – Eprouvette de cisaillement simple en fin d’essai (échelle 1). 

 

  
Figure 252 – Cellule de cisaillement placée 
entre les mors d’une machine de traction. 

Figure 253 – Détail de la cellule de cisaillement. 

 

Zone utile de l’éprouvette (30 mm × 2 mm) 

Trait de suivi du taux de cisaillement 

Marques laissées par les mors  
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Annexe M : Eprouvettes de traction lente utilisées 
 

Essai Eprouvette 

Référence Milieu Repère Géométrie Pré-écrouissage 

TL544 Primaire, 360°C T112-7 Coudée rayon 3 mm Emboutissage 

TL525 Primaire, 360°C T112-D Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL521 Primaire, 360°C T112-1 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL527 Argon T112-2 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL523 Primaire, 360°C T112-11 Coudée rayon 2 mm Emboutissage 

TL673 Primaire, 360°C T112-F Coudée rayon 2 mm Emboutissage 

TL530 Argon T112-12 Coudée rayon 2 mm Emboutissage 

TL524 Primaire, 360°C T112-A Coudée rayon 3 mm Emboutissage 

TL546 Primaire, 360°C E3T112-3 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL589 Primaire, 360°C E3T112-4 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL504 Primaire, 360°C E3T112-1 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL674 Argon E3T112-5 Coudée rayon 1 mm Emboutissage 

TL528 Argon T112-B Coudée rayon 3 mm Emboutissage 

TL548 Primaire, 360°C R1T112-2 Coudée rayon 1 mm Aucun 

TL537 Primaire, 360°C R1T112-1 Coudée rayon 1 mm Aucun 

TL557 Primaire, 360°C R2T112-1 Coudée rayon 2 mm Aucun 

TL682 Primaire, 360°C R2T112-2 Coudée rayon 2 mm Aucun 

TL626 Argon R1T112-5 Coudée rayon 1 mm Aucun 

TL677 Argon R2T112-3 Coudée rayon 2 mm Aucun 

TL690 Primaire, 360°C R2T112-5 Coudée rayon 2 mm Aucun 

TL695 Primaire, 360°C R2T112-4 Coudée rayon 2 mm Aucun 

TL618 Primaire, 360°C T112-5 Plate-entaillée (p = r = 0,75 mm) Aucun 

TL612 Primaire, 360°C T112-4 Plate-entaillée (p = 1 mm, r = 0,5 mm) Aucun 

TL632 Primaire, 360°C 1171-11 Plate-entaillée Aucun 

TL635 Primaire, 360°C 1171-16 Plate-entaillée Aucun 

TL685 Primaire, 360°C 1171-24 Plate-entaillée Aucun 

TL683 Primaire, 360°C 1171-23 Plate-entaillée Aucun 

TL688 Primaire, 360°C 1171-25 Plate-entaillée Aucun 

TL684 Primaire, 360°C 1171-21 Plate-entaillée Aucun 

TL613 Primaire, 360°C T112-8 Plate Aucun 

TL609 Primaire, 360°C T112-6 Plate Aucun 

TL679 Primaire, 360°C 1171-20 Plate Aucun 

TL698 Primaire, 360°C 1171-6 Plate Aucun 

TL657 Primaire, 360°C 1171-19 Plate Aucun 

TL549 Primaire, 360°C T112-C1 Plate, β = -1 γ = 0,4 

TL583 Primaire, 360°C T112-C3 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,4 

TL630 Primaire, 360°C T112-C5 plate-entaillée, β = +1 γ = 0,4 

TL631 Primaire, 360°C T112-C6 plate-entaillée, β = 0 γ = 0,4 

TL667 Primaire, 360°C T112-C8 plate-entaillée, β = 0 γ = 0,2 

TL668 Primaire, 360°C T112-C14 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,2 

TL669 Primaire, 360°C T112-C15 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,2 

TL624 Argon T112-C2 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,4 

TL687 Primaire, 360°C T112-C17 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,2 

TL691 Primaire, 360°C T112-C18 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,2 

TL689 Primaire, 360°C T112-C9 plate-entaillée, β = 0 γ = 0,2 

TL697 Primaire, 360°C 1171-J1 plate-entaillée, β = +1 γ = 0 

TL670 Primaire, 360°C T112-C14 plate-entaillée, β = -1 γ = 0,2 

TL700 Primaire, 360°C 1171-J5 plate-entaillée, β = +1 γ = 0 
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Annexe N : Pré-écrouissage et mise en œuvre des éprouvettes CT 
Pré-écrouissage du matériau 

La première série d’essais sur éprouvette CT a été conduite sur matériau non pré-écroui et 
écroui par laminage (40%). Cependant, un essai sur éprouvette plate entaillée prélevée dans 
un matériau laminé (prélèvement suivant le sens de laminage), ne présente qu’une fissuration 
transgranulaire à vitesse de déplacement imposée (essai TL594, 5.10–8 s–1)et quelques rares 
amorces intergranulaires (Figure 254 et Figure 255). Le laminage n’est donc pas le meilleur 
candidat pour un écrouissage favorable à l’IGSCC. 

 

  
Figure 254 – Amorce transgranulaire (ε� =5.10-8 s-1). 

TL594 
Figure 255 – Possible amorce intergranulaire en fond 

d’entaille (ε� =5.10-8 s-1). TL594 

Or, les essais de traction lente ont montré que la fissuration intergranulaire est nettement 
favorisée par un trajet complexe de déformation. Une éprouvette a donc été imaginée afin de 
produire un écrouissage par compression. La technique de pré-écrouissage s’inspire 
directement des éprouvettes coudées par emboutissage. Des éprouvettes sont usinées avec la 
forme d’un coude, puis soumises à une flexion trois points jusqu’à l’aplatissement complet du 
coude (Figure 256). L’intrados du coude est donc pré-écroui en traction et l’extrados en 
compression. Les éprouvettes de type CT10 sont ensuite prélevées dans les zones pré-écrouies 
en traction et en compression (Figure 257). Un essai à vitesse de déplacement imposée a 
ensuite été réalisé afin de contrôler qualitativement l’effet de la pré-compression sur 
l’amorçage intergranulaire (essai TL574, 5.10–8 s–1). Les observations au MEB révèlent 
effectivement une proportion appréciable d’amorces intergranulaires (Figure 258 et Figure 
259). 

 

   
Figure 256 – Pré-écrouissage par flexion 3 points. Figure 257 – Prélèvement d’une éprouvette CT10 dans la 

zone de l’éprouvette écrouie en compression par flexion. 
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Figure 258 – Amorces intergranulaires, ε� =5.10-8 s-1 

(TL574). 
Figure 259 – Amorçage intergranulaire et propagation 
sur plusieurs plusieurs grains, ε� =5.10-8 s-1 (TL574). 

Mise en œuvre des éprouvettes CT 

Les éprouvettes de Mécanique de la Rupture (CT10) sont prélevées par électroérosion. 
L’entaille est parallèle au sens long de l’éprouvette de flexion. La préfissuration par fatigue à 
l’air (100 h) est réalisée pour un facteur d’intensité de contraintes de 25 MPa m  (R = 0,6, 
chargement en triangle) avec une fréquence de 2.10–2 Hz. Les dimensions de l’éprouvette sont 
limitées par celles de la zone utile en compression de l’éprouvette massive de flexion 3 points. 
La limite d’élasticité du matériau est évaluée par des mesures de microdureté Vickers. 
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Corrosion sous contrainte en milieu primaire REP de l’acier inoxydable austénitique
écroui 304L

Ce travail a mis en évidence les effets de l’écrouissage et de la vitesse de déformation
plastique sur la fissuration par Corrosion Sous Contrainte (CSC) en milieu primaire nominal
REP (réducteur) de l’acier inoxydable austénitique AISI 304L. Une vaste part de l’étude a
consisté à rechercher les conditions conduisant en particulier à la CSC intergranulaire.
L’amorçage de la CSC nécessite le dépassement d’un seuil d’écrouissage (310 HV0,1). La
propagation d’une fissure n’est observée que lorsqu’une vitesse de déformation plastique est
imposée en fond de fissure, dans un matériau suffisamment écroui. Ce phénomène peut
s’expliquer par l’absence de fluage à 360°C. Les fissures de CSC peuvent suivre différents
chemins : transgranulaire lorsque le matériau n’a pas été pré-écroui, mixte/intergranulaire
lorsque le matériau est déformé suivant un trajet complexe. Les observations ont mis en
évidence le rôle des obstacles au glissement des dislocations dans le matériau sur le
mécanisme de CSC.

Stress corrosion cracking of strain hardened austenitic stainless steel AISI 304L in PWR
environment

This study has shown the effect of strain hardening and strain rate on the Stress Corrosion
Cracking (CSC) of austenitic stainless steel AISI 304L in nominal PWR environment. A
significant part of the study was focused on the conditions leading to intergranular SCC. The
initiation of SCC requires that strain hardening exceeds a threshold value (310 HV0,1). Crack
propagation has only been observed when a plastic strain rate was imposed at the crack-tip, in
a sufficiently strain hardened material. This is related to the absence of creep in this material
at 360°C. Stress corrosion cracks can follow different paths : transgranular when the material
has not been pre-strained, mixed/intergranular when the material has been strained following
a complex path. Observations revealed the role of the obstacles to dislocations glide on the
cracking mechanims.
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