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Introduction générale

0.1 DMotivation et contexte

Un échangeur de chaleur est un dispositif dans lequel un fluide transmet sa chaleur a un autre
fluide sans que ces derniers ne rentrent en contact. Le flux thermique est assuré par la surface
d’échange, qui est constituée par une fine paroi étanche. Les échangeurs de chaleur interviennent
dans de nombreuses applications stratégiques dans le domaine de I’énergie, qui est un des grands
défis socio-économique et environnemental de notre époque. Ils sont principalement utilisés dans
les différentes étapes de refroidissement et de transformation du pétrole, du gaz et également de

I’eau, dans les circuits des centrales nucléaires.

Dans un contexte de rendement énergétique et de performance pour le traitement de gaz et
les procédés de liquéfaction, Fives Cryo, un leader mondial dans la fabrication d’échangeurs de
chaleur, développe un nouveau modéle a plaques et ondes (Plate Fin Heat Exchanger, ou PFHE)
en acier inoxydable austénitique 316L. La grande stabilité structurale des aciers inoxydables
austénitiques dans un large domaine de température, permet une utilisation en service de -196°C a
500°C et sous une pression allant jusqu’a 300 bars (Figure 1). Ces derniers possédent de meilleures
proprié¢tés mécaniques que les échangeurs en aluminium déja développés et industrialisés par Fives
Cryo, tout en gardant une bonne compacité, avec un rapport de surface d’échange par unité de

volume de 2000 m2.m—3

, ainsi qu’une bonne résistance a la corrosion. Cette haute valeur de surface
d’échange est obtenue grace a 'utilisation de plaques et d’ondes de tres fine épaisseur, entre 0,2
) )

et 0,6 mm. Cet aspect constitue un des avantages par rapport a la technologie des échangeurs
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tubulaires, qui possedent une surface d’échange environ quatre a dix fois plus faible.

Pression (bar)

Echangeur
acier
inoxydable

§ i ! Température (°C)
250196 0 250 500

FIGURE 1 — Domaines de pression et de température en service des échangeurs de chaleur déve-
loppés par Fives Cryo.

Les échangeurs de chaleur a plaques et ondes développés chez Fives Cryo sont caractérisés par
un empilement alterné de passages, constitués de tapis d’ondes ayant la forme d’ailettes et dans
lesquels un ou plusieurs fluides circulent (Figures 2a et 2b). Ces tapis d’ondes (élément (1) Figure
2c) sont séparés les uns des autres par des tdles planes, dite de séparation (élément (2) Figure
2c). Afin de garantir I’étanchéité de 'assemblage, chaque passage d’ondes est isolé par des barres
de fermeture (élément (3) Figure 2c¢). Des distributeurs sont également intercalés aux extrémités
des différents passages, dont le role est de guider le fluide et de le répartir de maniere homogene

sur toute la largeur de I’échangeur (élément (4) Figure 2c) (Picard, 2008).

Dans les versions actuelles d’échangeurs de chaleur a plaques et ondes, 1'assemblage permet-
tant I’étanchéité des passages est obtenu par le procédé de brasage. Pour cela, de la brasure sous
forme de poudre ou de feuillard est déposée a la surface des toles (Figure 3a) et 1’ensemble est
placé dans un four sous vide secondaire (10~° mbar), puis soumis & un cycle de brasage diffusion
a haute température (Tuah-Poku et al., 1988; MacDonald et Eagar, 1992). Durant le procédé, la
brasure va dans un premier temps fondre avant de se solidifier pour former des joints brasés, qui
assurent la continuité métallique des différents éléments constitutifs (Figure 3b) et donnant lieu

a un assemblage dit brasé, ou matrice brasée. Enfin, pour permettre I’alimentation et ’extraction
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(a) Schéma d’un échangeur de chaleur & (b) Coupe tranvsersale d’un échangeur
plaques et ondes multifluide. Les fleches  de chaleur en acier inoxydable austéni-
rouge, bleue et verte représentent trois tique 316L

fluides circulant dans différents pas-

sages.

(¢) Motif élémentaire d’un échangeur de chaleur & plaques et ondes : (1) Tapis
d’onde, (2) Tole, (3) Barre de fermeture, (4) Distributeur

FIGURE 2 — Eléments constitutifs d’un échangeur de chaleur & plaques et ondes.

des fluides, des tétes d’extraction sont soudées par le procédé TIG (Tungsten Inert Gas) le long

du mur de barres au niveau des ports d’entrée et de sortie des assemblages brasés (Figure 4).

Onde

Joint brasé
Brasure

(feuillard)
Tole

500 pm

S —
500 um

(a) Brasure sous forme de feuillard avant (b) Joint brasé formé apres brasage diffu-

brasage diffusion sion

FIGURE 3 — Formation d'un joint brasé entre les ondes et les toles par brasage diffusion.

Par ailleurs, il est important de noter que les échangeurs en acier inoxydable actuellement

xiii



FI1GURE 4 — Opération de soudage des tétes sur une matrice brasée en aluminium.

développés par Fives Cryo mesurent environ 0,15 m?, tandis que les échangeurs en aluminium
atteignent des dimensions de plus de 20 m3. Cependant, il est prévu qu’a terme, les échangeurs en
acier inoxydable atteignent les dimensions de ceux réalisés en aluminium. Mais ’augmentation du
volume des échangeurs en acier inoxydable nécessite de résoudre plusieurs verrous technologiques.
La présence de fluides sous pression pourrait conduire a des explosions des échangeurs en cas de
fuite, ce qui serait dévastateur. Il est donc impératif de s’assurer que les échangeurs soient correc-
tement dimensionnés et que les cycles de brasage au four soient adaptés en conséquence. De plus,
les joints brasés et soudés doivent étre exempts de défauts pour éviter toute rupture pendant la
durée de fonctionnement des échangeurs. A terme, il est également envisagé d’utiliser de 'eau de
mer comme fluide de refroidissement, nécessitant ainsi de développer des revétements pour amé-
liorer la résistance a la corrosion aqueuse en milieux chlorurés. Enfin, les passages étroits entre
les ailettes rendent les échangeurs a plaques et ondes sensibles a I'encrassement. Par conséquent,
il convient de développer un systeme d’instrumentation avec des capteurs de température pour

détecter les pertes de charge dues a ’encrassement.

Afin de lever ces verrous technologiques, un programme de recherche et développement co-
financé par le fond d’investissement FEDER et la Région Lorraine a été mis en place. Ce pro-
gramme s’inscrit dans le cadre du projet collaboratif EPHAISTOS, réunissant plusieurs acteurs

académiques, tels que, la Halle des matériaux a ’Ecole Européenne d’Ingénieurs en Génie des
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Matériaux (EEIGM, Nancy), 'Institut Jean Lamour (IJL, Nancy), le Laboratoire d’Energétique
et de Mécanique Théorique et Appliquée (LEMTA, Nancy), ainsi que le Laboratoire d’Etude des

Microstructures et de Mécanique des Matériaux (LEM3, Metz), avec pour mission respective :

— L’étude du cycle de brasage des échangeurs (Halle des matériaux-EEIGM)

— L’étude des phénomenes de solidification des joints brasés et de leur microstructure (IJL)
— Le développement d’un revétement anti-corrosion (IJL)

— L’instrumentation des échangeurs (LEMTA)

— La caractérisation et la modélisation du soudage sur les échangeurs (LEM3)

L’objectif final de ce projet consistait a développer des prototypes permettant de valider la
technologie des échangeurs en acier inoxydable austénitique 3161, depuis leur fabrication jusqu’a

leur utilisation dans un environnement industriel.

Le passage d’échangeurs en aluminium aux échangeurs en acier inoxydable n’a pas conduit
a d’importantes modifications de conception. Cependant, lors d'une premiere campagne d’es-
sais de soudage réalisée dans des études préliminaires (campagne d’essais FRONIUS, 2014) sur
des échangeurs en acier inoxydable austénitique 253MA (9CrNiSiNCe21-11-2), quel que soit le
mode opératoire choisi, il avait souvent été constaté que le soudage entrainait la rupture d’un ou
plusieurs joints brasés a quelques centimetres du cordon de soudure (Figure 5a). Cette rupture
d’origine thermique-mécanique-métallurgique s’apparentant a de la fissuration a chaud interve-
nait généralement, soit au cours du refroidissement de la premiere passe apres la solidification
complete du cordon, soit au cours de la reprise des opérations de soudage (nouvelle passe). Dans
cette étude préliminaire, le brasage avait été réalisé avec différents alliages d’apport de type Ni-
Cr-Si-Mo-B (MBF-53), Ni-Cr-Si-B-Fe (BNi-2) et Ni-Cr-Si (BNi-5), tandis que le métal d’apport
utilisé pour le soudage était le superalliage de nickel Inconel 625 (ERNiCrMo-3). Cependant, la
conclusion de cette étude était que, durant ces essais, les cycles de brasage étaient mal maitrisés.

C’est pourquoi en 2016, dans le cadre du projet EPHAISTOS, des travaux sur 'optimisation du
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procédé de brasage diffusion pour des échangeurs en acier inoxydable austénitique 316L ont été
réalisés par Mouelle (2016), dans le cadre d’un stage de fin d’étude. L’hypothese de départ était la
suivante : la rupture des joints brasés est favorisée par la présence de phases fragilisantes intergra-
nulaires continues de type siliciures au sein des joints brasés et se formant en fin de solidification
du procédé de brasage (Figure 5b). A lissue de ces travaux, la quantité de brasure déposée,
la température et la durée des cycles de brasage ont été adaptés pour 'utilisation de la brasure
BNi-5, afin de permettre la formation d’un joint brasé constitué d’une solution solide monophasée
v-Ni, exempt de phases fragilisantes '. Des essais mécaniques de type Charpy sur des éprouvettes
en 316L brasées avec BNi-5 ont montré que la résistance a la rupture fragile augmentait en ’ab-
sence de ces phases fragilisantes. Cependant, aucune démarche scientifique n’a été menée par la
suite, pour étudier l'interaction métallurgique entre les joints brasés, le 316L et 'Inconel 625.
De méme, qu’aucune démarche n’a été menée pour étudier le comportement thermomécanique
des échangeurs lors des opérations de soudage TIG, dont les opérations avaient été réalisées en
appliquant un protocole empirique basé essentiellement sur l'expérience des soudeurs de Fives
Cryo. Le présent travail réalisé au LEM3 s’inscrit dans ce contexte. La principale difficulté réside
dans I'étude de deux types d’assemblages par fusion, a savoir, le brasage et le soudage, ainsi que
I'utilisation de trois matériaux distincts, qui sont I'acier 316L, les joints brasés et I'Inconel 625. Les
hétérogénéités chimiques et microstructurales résultantes aux interfaces de liaison, doivent étre
caractérisées sur un équipement de dimension industrielle. Selon Messler (2004), il convient de
garder a 'esprit que les procédés d’assemblage par fusion sont largement utilisés dans 1'industrie.

Cependant, ils demeurent de nos jours les moins compris et leur importance reste sous-estimée.

1. Les résultats de I’étude sont confidentiels.
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Cordon de soudure Phases fragilisantes (siliciures)

1

(Inconel 625)

Rupture joint
brasé
Joint brasé

Mur de barres

(316L) 316L
BEC 13KV, WOISmm S5g1 X330 m—
(a) Rupture d’'un joint brasé apres les opérations de (b) Fissure au sein des siliciures intergra-
soudage TIG nulaires

FIGURE 5 — Résultats des travaux réalisés sur les échangeurs de chaleur en acier inoxydable
austénitique entre 2014 et 2016.

0.2 Objectifs de la these

Afin d’apporter des solutions concretes a cette problématique industrielle, deux approches
scientifiques ont été réalisées dans ce travail. Une premiere approche a consisté a étudier les inter-
actions métallurgiques a l'interface du mur de barres, des joints brasés et des cordons de soudure.
Dans cette démarche, des techniques de caractérisation expérimentale chimique, microstructurale
et mécanique, ont été utilisées afin de statuer sur les mécanismes de fissuration des joints brasés
lors des opérations de soudage TIG. La seconde approche a consisté a I’évaluation des déforma-
tions et des contraintes générées sur le mur de barres, lors des opérations de soudage TIG, afin de
les limiter, ainsi garantir I'intégrité des échangeurs de chaleur. Pour y parvenir, des simulations
numériques au travers d’analyses thermomécaniques ont été effectuées. Lors de ces simulations,
une loi de comportement phénoménologique simple et originale, nécessitant peu d’essais pour
I'identification des parametres et dédiée aux applications de soudage, a été intégrée dans un code

éléments finis pour prendre en compte les phénomeénes de restauration de I’écrouissage.
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Le travail présenté dans ce manuscrit est décomposé en quatre chapitres.

Bien que le travail porte sur le soudage, le chapitre 1 a d’une part pour objectif, d’établir un
état de I'art concernant les procédés d’assemblage par brasage diffusion, de soudage TIG ainsi
que sur les phénomeénes de fissuration a chaud. De méme que, les matériaux mis en ceuvre sont
introduits, a savoir le systeme 316L brasé avec I'alliage d’apport BNi-5 et soudé avec de 'Inco-
nel 625. D’autre part, un état de l'art sur la modélisation et simulation numérique du soudage
est présenté afin de justifier a la fois, I'utilisation d’analyses thermomécaniques et d'une loi de
comportement prenant en compte le phénomene de restauration de 1’écrouissage induite lors du

soudage multipasse.

Le chapitre 2 est dédié dans un premier temps, a la description des principaux outils et mé-
thodes utilisés pour la caractérisation chimique, microstructurale et mécanique des assemblages
brasés et soudés. Dans un second temps, les principaux résultats microstructuraux sont présen-
tés. Les phases fragilisantes ont été identifiées, de méme que les phénomenes de fissuration des
joints brasés pendant les opérations de soudage. La déformation plastique a 'interface du mur de
barres due a l'interaction du cordon de soudure avec le métal de base, a été quantifiée a ’aide de
mesures EBSD, réalisées dans un microscope électronique a balayage (MEB). Enfin, des essais de
nanoindentation ont été réalisés sur le 316L et les joints brasés, afin d’établir un critere simple,
permettant de prédire la zone de rupture lors d’essais de traction sur un assemblage brasé en 316L
et aussi de considérer I'ensemble tdle/brasure/tdle comme homogene et de propriétés identiques

dans la simulation numérique du soudage.

Le chapitre 3 est consacré au développement de la loi de comportement phénoménologique
de la restauration de I’écrouissage et son application a la simulation numérique du soudage. Les
équations constitutives proposées sont basées sur une formulation thermo-élasto-plastique amé-
liorée par une variable interne qui contrebalance les effets de I’écrouissage mécanique a travers

une loi d’évolution dépendante de la température. Des essais de compression et des traitements
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thermiques expérimentaux ont été réalisés sur l'acier 316L et 1'Inconel 625 afin d’identifier les
parametres de la loi de comportement. Enfin, des simulations ont été effectuées pour mettre en

évidence les capacités de cette derniere, ainsi que ses limites.

Le chapitre 4 présente des solutions industrielles relatives au soudage TIG des échangeurs de
chaleur, appuyées par des simulations numériques. Dans un premier temps, un essai expérimental
d’une plaque en acier 316L soudée au TIG multipasse avec de I'Inconel 625 a été comparé avec une
simulation thermomécanique 3D utilisant la loi de comportement développée au chapitre 3. La
plaque a été instrumentée avec des thermocouples, des mesures de déplacement et de contraintes
résiduelles ont été effectuées. Dans un second temps, des simulations numériques ont été réalisées
sur une structure 3D représentative du mur de barres d'un échangeur de chaleur en 316L soudé
avec de 'Inconel 625, pour différentes configurations de soudage. Ces simulations ont permis
de suivre I’évolution des contraintes et des déformations pendant le soudage. Les résultats ont

ainsi apporté des éléments de réponse liés a la rupture du mur de barres des échangeurs de chaleur.
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Chapitre 1

Etude bibliographique

1.1 Introduction

Dans un premier temps, I'objectif de ce chapitre est de constituer un état de ’art des principes
métallurgiques des procédés d’assemblage par brasage diffusion et soudage TIG, ainsi que sur les
phénomenes de fissuration a chaud associés. Cette démarche permet de positionner le sujet de
I’étude dans son contexte, a savoir, la caractérisation métallurgique d’assemblages brasés et soudés
pour des applications d’échangeurs de chaleur a haute pression. Dans un second temps, un état
de I'art de la modélisation et simulation numérique du soudage TIG est présenté. Celui-ci permet
de justifier une nouvelle loi de comportement, détaillée dans le chapitre 3, dédiée aux applications
de soudage, ainsi que les simulations thermomécaniques qui en découlent. Ce chapitre est struc-
turé comme suit : la deuxiéme section est consacrée a la métallurgie du brasage diffusion et du
soudage TIG, dans un cadre général. La troisieme section décrit les phénomenes de fissuration a
chaud dans les aciers inoxydables et superalliages de nickel a structure austénitique. La quatrieme
section est dédiée a la simulation numérique du soudage TIG et ce chapitre se terminera par un

résumé.



1.2 Etat de I’art sur la métallurgie du brasage diffusion

et du soudage TIG

1.2.1 Principes métallurgiques du brasage diffusion

Le brasage est une opération consistant a assembler des surfaces métalliques a l'aide d’un
métal ou alliage d’apport, ayant une température de fusion inférieure a celle des pieces a réunir et
lorsque chauffée a haute température, mouille les surfaces qui ne participent pas par leur fusion
a la constitution du joint brasé (Figure 1.1a). Le brasage effectué a haute température produit
une interaction plus ou moins importante selon la brasure et le métal de base! utilisés. Cette in-
teraction agit sur les différents phénomenes physico-chimiques tels que la mouillabilité, les forces
de capillarité, 1’écoulement de la brasure, 1’énergie de formation des phases et la solidification
menant a la formation du joint brasé (Turner, 2005). D’un point de vue terminologique, le procédé
de brasage se décompose en deux sous-ensembles, a savoir, le brasage fort (brazing) et le brasage
faible (soldering). Les brasages forts et faibles s’effectuent, respectivement, a des températures
supérieures et inférieures a 450 °C (Institut de soudure, 1986). Dans la suite de ce travail, toute
référence au terme brasage renverra au brasage fort. De méme que, le terme brasure désigne le
métal ou alliage d’apport avant la solidification complete de celui-ci. Apres solidification, le terme

joint brasé sera employé.

Le brasage isotherme a phase liquide transitoire, issu de I’anglicisme : Transient Liquid Phase
Bonding Process (TLPBP), permet d’obtenir des joints brasés a haute résistance mécanique (Ra-
binkin et al., 1998; Lin et al., 2012; Arhami et al., 2019). Le processus de brasage isotherme
a phase liquide transitoire implique une solidification isotherme de la brasure, débutant a une
température située entre le liquidus du métal d’apport et le solidus du métal de base (Figure
1.1b). Ce mécanisme de solidification isotherme est lié a la présence des éléments contenus dans

la brasure, appelés fondants (Melting Point Depressants, ou MDP), dont les fonctions consistent a

1. Dans ce contexte, le terme métal, désigne également les alliages métalliques par extension.
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FIGURE 1.1 — Principes de base du brasage diffusion : choix de la brasure et de la température
de fusion.

abaisser la température de fusion de cette derniere et & améliorer également 1’écoulement ainsi que
la mouillabilité. A titre d’exemple, le silicium, le bore et le phosphore sont des éléments utilisés
comme fondant dans les brasures a base de nickel (Yuan et al., 2009). Les travaux de Tuah-Poku
et al. (1988) et (Cook et Sorensen, 2011) renseignent sur les étapes distinctes qui interviennent
lors du brasage diffusion, a savoir, la fusion du métal d’apport et la dissolution du métal de
base. Il s’ensuit 1’étape de solidification isotherme, générée par la diffusion des fondants contenus
initialement dans la brasure, vers le métal de base, impliquant ainsi la formation d’une solution
solide qui constitue le joint brasé. Dans les brasures contenant plusieurs fondants, la cinétique de
solidification est pilotée par ’élément possédant le coefficient de diffusion le plus élevé, a savoir,
le bore (Ruiz-Vargas et al., 2013). A titre de comparaison, dans un systéme Ni-Cr-Si-B a 1000 °C,

le bore posséde un coefficient de diffusion d’environ 6 x 107'* m%.s™!, contre 3 x 10~ m?s

-1
pour le silicium (Gale et Wallach, 1991). La derniére étape de brasage correspond a un traitement
d’homogénéisation des éléments chimiques & Pétat solide, au sein des joints brasés. A la fin du
procédé, ces derniers assurent la continuité métallique entre les métaux de base a assembler. Si
les durées de maintien a la température de brasage ne sont pas suffisamment longs, du liquide

résiduel peut subsister lors du refroidissement, di a la faible solubilité des fondants en solution

solide (Mosallaee et al., 2008; Jalilian et al., 2013). Il est a noter que, la présence de ce liquide



implique alors des réactions eutectiques pouvant mener a la formation de phases fragilisantes,
néfastes pour les propriétés mécaniques des assemblages brasés. (Lin et al., 2012; Ruiz-Vargas

et al., 2013; Ghasemi et Pouranvari, 2019). Cet aspect sera également illustré section 1.2.3.

1.2.2 Principes métallurgiques du soudage TIG

Le soudage TIG (Tungsten Inert Gas) ou GTAW (Gas Tungsten Arc Welding) est un procédé
de soudage a l'arc, généré a I’aide d’une électrode réfractaire en tungstene (Figure 1.2), et impli-
quant la fusion? des matériaux a assembler, et ce, pour une grande plage d’alliages (acier, nickel,
cuivre, titane, aluminium, magnésium). Ce procédé s’effectue sous flux gazeux inerte et plasma-
gene (principalement argon ou hélium) pour protéger la zone soudée et ’électrode de 'oxydation,
ainsi qu’assurer 'amorcgage de I'arc. Une fois celui-ci créé, la torche TIG se déplace pour réaliser
un ou plusieurs cordons de soudure. Ce dernier terme étant défini comme étant du soudage mul-

tipasse (Cazes, 1980; Paillard, 2017).

<«—— Electrode
réfractaire

Métal * IR
d’apport

Cordon de
Bain fondu soudure

FIGURE 1.2 — Observation en temps réel du soudage TIG (Melton et al., 2019).

Plusieurs parametres du procédé peuvent étre pilotés afin d’influencer la géométrie du bain
fondu, la microstructure du cordon de soudure résultant, ainsi que les propriétés mécaniques de

la liaison soudée. Ces principaux parametres sont 'intensité et la tension de I'arc, la polarité, la

2. Par opposition au procédé de soudage par friction malaxage qui n’implique pas la fusion (Venkatesh et al.,
2018; Liu et al., 2018)



vitesse de soudage, les compositions chimiques du métal de base et du métal d’apport, la compo-
sition du gaz protecteur, le débit du gaz, la séquence et la position de soudage, la température
d’interpasse, l'oscillation de I'arc et I'inclinaison de la torche. Le bain de fusion créé lors du sou-
dage TIG est le siege de phénomenes thermophysiques complexes et interdépendants, tels que les
échanges thermiques convectifs, ainsi que des phénomenes hydrodynamiques, électromagnétiques

et de diffusion chimique (Lancaster, 1986; Tanaka, 2004).

Dans les procédés de soudage par fusion, il convient de dissocier trois catégories de procédés,
a savoir, le soudage autogene, homogene et hétérogene, respectivement. Le soudage autogene im-
plique la fusion du métal de base, sans apport de matiere. Le soudage homogene implique la fusion
du métal de base et d’'un métal d’apport, dont la composition chimique et les caractéristiques
mécaniques sont voisines. Le soudage hétérogene implique la fusion du métal de base et d'un
métal d’apport, dont la composition chimique et les caractéristiques mécaniques sont différentes
(Lippold, 2015). Il est important de noter que, contrairement au brasage diffusion, le soudage im-
plique la fusion du métal de base, mettant en jeu des phénomenes de dilution lors de 1'utilisation
d’un métal d’apport?. La dilution est définie simplement & travers la Figure 1.3a et 1’équation
(1.1), ou les parametres, D, Ay p, Aya dénotent, respectivement, la fraction diluée, l'aire du
métal de base, et I'aire du métal d’apport. La composition du bain fondu et de la microstructure
résultante apres solidification dépend du phénomene de dilution, lui méme fortement influencé

par les parametres de soudage (DuPont, 2011).

Aup
D_ 1.1
Ay + Apa (1)
Le soudage implique des modifications microstructurales dans le cordon de soudure et son

environnement proche. La zone soudée peut étre subdivisée en quatre régions distinctes, a savoir,

la zone de fusion (ZF), la zone de transition (ZT), la zone partiellement fondue (ZPF) et la zone

3. Rigoureusement, le brasage diffusion implique également de la dilution lors de la premiere étape du mé-
canisme, durant laquelle, la dissolution du métal de base peut étre observée. Cependant, cette dilution est un
phénomene de surface qui reste faible en comparaison avec la dilution mis en ceuvre pendant le soudage TIG
(Tuah-Poku et al., 1988; Ruiz-Vargas et al., 2013).
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FI1GURE 1.3 — Considération de la dilution dans le bain fondu et des différentes régions constitu-
tives induites par le soudage.

affectée thermiquement (ZAT) (Figure 1.3b).

Comme son nom l'indique, la ZF correspond a la région dans laquelle, le métal de base et le
métal d’apport éventuel, sont dilués et forment le bain de fusion. Dans cette région la température
du liquidus du mélange est dépassée et constitue apres solidification le cordon de soudure. Les
évolutions microstructurales durant la solidification de la ZF sont pilotées par les processus ther-

modynamiques de germination hétérogene et croissance (Easterling, 1984; Lienert et al., 2011).

Par ailleurs, les phénomenes de micro-ségrégation induits par la solidification hors équilibre,
a l'origine des gradients de composition chimique entre le coeur des cellules/dendrites et des es-
paces inter-cellulaires/dendritiques, impliquant la formation de phases secondaires, ont également
été décrits par Lienert et al. (2011), ainsi que (Billotte, 2017) pour la solidification d’un alliage
base nickel FM-52 lors du soudage TIG. La micro-ségrégation est caractérisée par un gradient de
concentration en soluté entre le centre du grain et sa périphérie. Ce phénomene s’étend également
aux interfaces comme les joints de grains, qui peuvent subir un enrichissement en soluté. Dans
ce cas, il s’agit de ségrégation intergranulaire. Celle-ci modifie considérablement le comportement

aux joints de grains et sera détaillée a travers des exemples expérimentaux dans les sections sui-



vantes.

Le coefficient de partage k, qui est un parametre décrivant la distribution de soluté dans le
liquide pendant la solidification, est souvent utilisé pour décrire ces phénomenes de ségrégation.
Ainsi, k£ = g—i, ou, Cs et C, représentent respectivement la composition du solide et du liquide
a l'interface solide/liquide pendant la solidification. Les éléments ayant un coefficient de partage
k < 1 ont tendance a ségréger dans le liquide. A l'inverse, les éléments ayant un coefficient de

partage k > 1 ont tendance a rester dans le solide.

La ZT correspond a une fine épaisseur intermédiaire entre la ZF et la ZPF, pouvant apparaitre
lors de la solidification, due a une fusion partielle et recristallisation du métal de base a I'interface
de la zone de fusion. Cette zone dont la microstructure peut étre tres différente des régions ad-
jacentes, apparait généralement dans le cas du soudage hétérogene, pour lequel, les compositions
chimiques, les températures de fusion, la viscosité entre le métal de base et le métal d’apport sont

différentes (Naffakh et al., 2010; Roy et al., 2014).

La ZPF représente la zone de transition entre la ZF et la ZAT, dans laquelle, le matériau
de base est soumis a une gamme de température comprise entre la température du solidus et
du liquidus®, impliquant ainsi une région biphasée solide et des traces de liquide résiduel. La
micro-ségrégation d’éléments dans les espaces intergranulaires peut étre a l'origine d’un film li-
quide subsistant en dessous de la température d’équilibre du solidus des grains (Messler, 1999).
Ce phénomene, désigné de liquation selon Pepe et Savage (1967, 1970) est considéré comme un

des mécanismes responsables de la fissuration a chaud de la ZPF.

4. Rigoureusement, liquidus effectif, en considérant la solidification hors équilibre. Cet effet reflete le besoin
d’une force motrice supplémentaire, basé sur le mécanisme de surfusion. Les températures de transformations
apparaissent plus faibles pour le refroidissement hors équilibre (Glicksman, 2011).



La ZAT correspond a la région qui n’a pas atteint la température du solidus du métal de base,
mais dans laquelle, la microstructure et les propriétés mécaniques sont altérées par I'histoire de la
température. Dans cette région, des transformations allotropiques, la dissolution ou la formation
de précipités, la restauration, la recristallisation et le grossissement de grains peuvent avoir lieu.
Suivant les études, certains auteurs emploient le terme de ZAT ou ZPF indistinctement, étant
donné la difficulté de mettre en évidence expérimentalement une zone de la microstructure ayant
atteint un état biphasé. C’est pourquoi, dans la suite de cette étude, le terme ZAT est employé

de fagon générique.

Le métal de base (MB) ou substrat, correspond a la région n’ayant subit aucune modification
chimique ou microstructurale a la suite du soudage (Lippold, 2015). Des micrographies des diffé-

rentes régions constitutives citées ci-dessus sont présentées Figure 1.4.

;j Inconel‘ 6877, /

S5 . /h

@'ﬁ“«‘:&l\.{lB %
FIGURE 1.4 — Micrographies des différentes régions constitutives d’un cordon de soudure et son
environnement dans le cas du soudage hétérogene entre les superalliages de nickel Inconel 657
(MB) et Inconel 682 (métal d’apport) d'une part, et 'acier inoxydable 310 (MB) et Inconel 82
(métal d’apport) d’autre part. (Naffakh et al., 2010).



1.2.3 Systeme 316L brasé avec BNi-5

Il est mentionné dans la section 1.2.1 que la microstructure du joint brasé dépend fortement
de la composition chimique du substrat, a travers les phénomenes de diffusion et de solidification
se déroulant pendant les différentes étapes du brasage. Par conséquent, dans cette section, seul

l'acier 316 ou 316L brasé avec 'alliage d’apport BNi-5 est étudié®.

Les aciers inoxydables 316 et 316L, également dénommés respectivement, X 5 CrNiMo 17-12-2
et X 2 CrNiMo 17-12-2 (AFNOR), dont la composition chimique est indiquée Tableau 1.1, est
constitué d’une structure austénitique v-Fe de structure cristallographique cubique faces centrées
(CFC) et appartenant au groupe d’espace Fm-3m. La présence d’éléments tels que le Cr, Ni et
Mo en solution solide permettant de lui conférer des propriétés anti-corrosion et une bonne ré-
sistance mécanique a haute température. Due a sa concentration élevée en éléments gammagenes
(Ni,Mn,N et C), I'acier 316L possede une structure austénitique stable sur toute sa gamme de

température, et dont les températures du solidus Tg et du liquidus T, valent respectivement

1450 °C et 1500 °C (Figure 1.5) (Lacombe et al., 1991).

L’acier 316L possede également une bonne soudabilité lorsque celui-ci est soudé avec un al-
liage d’apport & base nickel, dans le cadre du soudage hétérogene (Kourdani et Derakhshandeh-
Haghighi, 2018). De méme que la treés faible teneur en C de la nuance 316L permet d’éviter la

fragilisation de 'alliage par la précipitation de carbures de chrome pendant le soudage (Billotte,

2017).
TABLEAU 1.1 — Composition chimique de I'acier inoxydable 316L.
Composition (m.%) S P C N Si Mn Mo Ni Cr Fe
Minimum 0 0 0 0,06 0 1,6 2,30 12 17 eq.
Maximum 0,025 0,035 0,03 0,08 0,5 2 2,70 12,5 18 eq.

5. L’acier 316 posséde une teneur en carbone plus élevée (C < 0.07 m.%) par rapport au 316L (C < 0.03 m.%).
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FIGURE 1.5 - Diagramme de phase pseudo-binaire en fonction du ratio Cr.,/Ni., pour la prédic-

tion de la microstructure de I'acier 316L lors de la solidification a I’équilibre (Mukherjee et Pal,
2017).

L’alliage d’apport BNi-5 est un alliage de nickel utilisé pour le brasage diffusion, dont la tem-
pérature de solidus et liquidus valent respectivement 1081 °C et 1179 °C (Guernaoui et al., 2018).
A Tétat de poudre ou de feuillard, cet alliage posséde généralement une structure amorphe, &
cause des fortes vitesses de refroidissement mises en ceuvre pendant les procédés de fabrication

(Rabinkin et al., 1998; Leone et al., 2006). La composition chimique est indiquée Tableau 1.2.

TABLEAU 1.2 — Composition chimique de la brasure BNi-5 (AWS, 1991).

Composition (m.%) S p B Ti Al Zr C Si Cr Ni
Moyenne 0,02 0,02 0,03 0.05 0.05 0.05 0.10 10 19 eq.

Reid et al. (1994) ont montré que I’assemblage 316/BNi-5 soumis a un palier de brasage de
1 h a 1050 °C impliquait la formation d’un joint brasé formé d’une matrice y-Ni riche en Fe,
Cr, Si en solution solide et de phases intergranulaires fragiles, identifiées comme étant les sili-
ciures Ni5Siy et CrgNizSiy (Figure 1.6), également reportées par Ceccone et al. (1995). La phase

Ni5Sis, ou préférentiellement +-Nig;Sijo (Connétable et Thomas, 2011; Gogebakan et al., 2015),
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de structure hexagonale compacte (HC), est un composé intermétallique stoechiométrique® a fu-
sion congruente (Figure 1.7), dont la température de fusion vaut 1247 °C. Cependant, il n’existe
que tres peu d’information concernant la phase CrsNisSiy (Gupta, 2006; Yuan et Wang, 2009).
Guernaoui et al. (2018) ont également étudié le chemin de solidification de I’alliage BNi-5 seul,

menant a la formation de ces phases fragilisantes et dont la séquence est résumée comme suit :

L - L+ v — L+ v+ NigSijs =& L + v + Nig;Sijs + CrzNisSip — v + NizySije + CrgNizSis

Ainsi, depuis le liquidus, il s’en suit la formation de 'austénite v pro-eutectique binaire,
suivi d’une réaction eutectique binaire -y/Niz;Sija, puis de la formation pro-eutectique ternaire
7/Niz;Sij2/CrsNisSis. Enfin, la fraction de liquide restante donne lieu a une réaction eutectique

ternaire ’}//ngl Siu/CI‘gNig) Slg

FIGURE 1.6 — Micrographie MEB d’un assemblage 316 brasé avec BNi-5 apres traitement ther-
mique de 4 h a 1050 °C. Les délimitations en pointillés indiquent I'interface entre le substrat 316
et le joint brasé (Reid et al., 1994).

La présence de fissures au sein des siliciures comme le montre la Figure 1.6 révele leur com-
portement fragile et justifie le besoin d’adapter le cycle thermique afin d’éviter la formation de

ces phases. Ainsi, Reid et al. (1994) ont établi qu'un palier de brasage a 1050°C entre 4 h et 7 h

6. Il existe une controverse indiquant que y-Niz;Sijo serait un composé intermétallique non-steechiométrique
(Nash et Nash, 1987; Lai et al., 2017).
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FIGURE 1.7 — Diagramme de phase binaire Ni-Si. La phase Niz;Sijo est indiquée par le symbole
v a 28 at.% de Si (Gupta, 2006).

était nécessaire pour obtenir un joint brasé monophasé 7-Ni, exempt de phases fragilisantes.

Lugscheider et Partz (1983) ont également étudié I'influence de I’épaisseur du joint brasé et
du cycle de brasage sur la résistance mécanique des assemblages brasés 316/BNi-5 (Figure 1.8).
Sur la figure précédente, la MBC (Mazimum Brazing Clearance) correspond a ’épaisseur du joint
brasé en dessous de laquelle, celui-ci est exempt de phases fragilisantes pour un cycle de brasage
donné. Les résultats des essais mécaniques démontrent que pour un cycle de brasage fixé, la ré-
sistance mécanique des assemblages brasés 316/BNi-5 peut atteindre la résistance maximale a la
traction R, du 316 (=~ 530 MPa) lorsque 1’épaisseur des joints brasés est inférieure a la MBC. A
I'inverse, les assemblages dont 1’épaisseur des joints brasés sont égales a la MBC, présentent une

résistance a la traction plus faible (= 360 MPa), due a la présence de ces phases fragilisantes.
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pour trois assemblages 316 brasés avec BNi-5 a nue pour trois assemblages 316 brasés avec BNi-5

1190°C pendant 1 h a 1190°C pendant 10 min, suivi d'un traitement
thermique a 1000 °C pendant 1 h

FI1GURE 1.8 — Influence du cycle de brasage et de 1’épaisseur du joint brasé sur la résistance
maximale a la traction R,, d’assemblages 316 brasés avec BNi-5. La MBC est indiquée pour les
deux cycles de brasage a + 10 pm (Lugscheider et Partz, 1983).

Une étude plus récente, réalisée dans le cadre d'un projet de fin d’étude (Mouelle, 2016),
a permis de déterminer expérimentalement I'influence des parametres tels que, la quantité de
brasure déposée et les cycles de brasage, sur la fraction surfacique de siliciures au sein des joints
brasés des assemblages acier 316L./BNi-5. Les conditions de brasage ont été validées par des essais
Charpy, effectués sur des éprouvettes issues de ces assemblages afin de tester la résistance a la
rupture fragile en fonction de deux protocoles de brasage. Dans cette étude, deux protocoles
différents avaient été appliqués et trois lots composés de quatre éprouvettes avaient été testés.
Les essais de Charpy ont été réalisés sur trois éprouvettes testées a 23 °C et une éprouvette a
été testée a -196 °C. Le protocole de brasage A avait permis d’obtenir une énergie de rupture
atteignant 150 J (Figure 1.9a), ce qui avait été attribué a des joints brasés possédant une faible
fraction de siliciures (Figure 1.9b). A l'inverse, le protocole de brasage B favorisait la présence

de siliciures intergranulaires, formant un liseré continu au sein des joints brasés (Figure 1.9d).
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Dans ce cas, I’énergie de rupture n’excédait pas 20 J (Figure 1.9¢). Ces résultats vont dans le
méme sens que ceux de Lugscheider et Partz (1983), c’est-a-dire que d’excellentes propriétés
mécaniques ne peuvent étre obtenues que pour des joints brasés de faible épaisseur, exempts de

phases fragilisantes.
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(c) Energies de rupture pour trois lots de quatre éprou- (d) Micrographie optique (aprés attaque chimique)
vettes Charpy issues d’un assemblage ayant subi le proto- d’un joint brasé d’une éprouvette ayant subi le pro-
cole de brasage B tocole de brasage B

FI1GURE 1.9 — Influence du cycle de brasage sur la résistance a la rupture fragile d’assemblages en
acier 316L brasés avec BNi-5 (Mouelle, 2016).
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1.2.4 Inconel 625 (ERNiCrMo-3)

L’'Inconel 625 est une marque déposée par Inco Alloys International, également dénommé
ERNiCrMo-3 selon I’ American Welding Society (AWS). Ce superalliage est constitué d’une ma-
trice austénitique v-Ni, durcie par solution solide grace a la forte présence d’éléments tels que le
Cr, Mo, Fe, Nb (Tableau 1.3). Il combine une résistance mécanique modérée pour un superalliage
de nickel, une bonne résistance a la corrosion a haute température, ainsi qu’au fluage et a la fatigue
(Ganesh et al., 2010; Xu et al., 2013a). Le comportement mécanique sous chargement isotherme
a haute température a également été étudié par Guo et al. (2011) et de Oliveira et al. (2019).
La faible teneur de Al et Ti permet de limiter la formation de phases secondaires v’ Niz(Al,Ti),
garantissant ainsi une excellente soudabilité en tant que métal d’apport (Cieslak et al., 1988; Flo-
reen et al., 1991; DuPont et al., 2009; Mithilesh et al., 2014; Li et al., 2015). Cet alliage possede

des températures de solidus et de liquidus égales a 1290 °C et 1350 °C, respectivement.

TABLEAU 1.3 — Composition chimique du superalliage de nickel Inconel 625 (Floreen et al.,
1991).

Composition (m.%) C Ti Al Si Mn Nb Fe Mo Cr Ni

Minimum 0 0 0 0 0 3,15 0 80 20,0 eq.
Maximum 0,10 0,40 0,40 0,50 0,50 4,15 5,0 10,0 23,0 eq.

La composition chimique de la ZF de cet alliage utilisé en tant que métal d’apport, indique
une forte ségrégation interdendritique d’éléments tels que le Nb, Mo, Ti et Si (k < 1) tandis que
la concentration en Ni, Fe, Cr reste homogene entre le coeur des dendrites et les régions interden-
dritiques (k > 1) (Cieslak et al., 1988). Cette ségrégation dans le liquide pendant la solidification
provoque la formation de phases secondaires telles que des carbures de niobium NbC, et phases
de Laves (Ni, Cr, Fe)y(Nb, Mo, Ti), dont la quantité est fortement influencée par la concentration
en éléments d’alliage (DuPont, 1996; Kourdani et Derakhshandeh-Haghighi, 2018; Dokme et al.,

2018).
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1.3 Etat de I’art sur la fissuration a chaud dans les aciers
inoxydables et superalliages de nickel a structure aus-
ténitique

D’apres la description faite dans l'introduction générale, la rupture des joints brasés est liée
a des phénomenes de fissuration a chaud, dont il convient de donner la définition. La fissuration
a chaud est définie par la norme NF EN ISO 17641-1 comme étant :" la décohésion du maté-
riaw apparaissant & haute température le long des joints de grains (joints de dendrites) lorsque
le niveau de déformation et la vitesse de déformation dépassent un certain niveau. Les fissures d
chaud sont formées au cours de la solidification a partir de la phase liquide du métal fondu. Elles
se développent habituellement jusqu’a la surface du métal fondu mais peuvent parfois rester non

débouchantes" (AFNOR, 2005).

Bien que les phénomenes métallurgiques de la fissuration a chaud demeurent complexes, de
maniere générale, celle-ci apparait quand la ductilité est insuffisante pour supporter la déforma-
tion imposée. Le manque de ductilité peut résulter de la présence d’un film liquide a plus bas
point de fusion que le MB, le long des joints de grains, et/ou également d’impuretés telles que le
S, B, P, Si. Cet effet peut étre également dii a des caractéristiques microstructurales, telles que la
morphologie ou l'orientation des grains, ou encore, de la présence de phases fragilisantes (DuPont

et al., 2009).

D’apres Farrar (2005), la fissuration a chaud ne concerne pas un alliage en particulier, et ap-
parait aussi bien dans les aciers inoxydables, dans les superalliages de nickel, ou encore les alliages
d’aluminium et de cuivre (Radhakrishnan, 2000; Cheng et al., 2005; Durocher et al., 2007; Niel
et al., 2010; Fink et al., 2012; Kocurek et Adamiec, 2016). Néanmoins, il est reconnu que les
alliages dont la structure est entierement austénitique sont plus susceptibles a la fissuration a

chaud, qui est fortement influencée par la présence des éléments en faible quantité cités ci-dessus
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(Astrom et al., 1976; Ye et al., 2015; Li et al., 2016).

D’un point de vue sémantique, il convient de préciser que la fissuration a chaud s’oppose a
la fissuration a froid. Dans le cas spécifique du soudage par fusion, la premiere apparait pendant
le soudage, au début du refroidissement, ou peu de temps apres celui-ci. La deuxiéme peut ap-
paraitre plusieurs heures, voire plusieurs jours apres le refroidissement. Bien qu’il n’existe pas
de consensus précis quant a la température et les durées impliquées pour départager ces deux
phénomenes, la fissuration a froid a été associée a la présence d’hydrogene, aux mécanismes de
fissuration assistés par I’hydrogene et concerne les alliages dont la ZF possede une faible ductilité
(Bollinghaus et Herold, 2005). Ainsi, la fissuration a froid apparait dans la ZF pour les aciers fai-
blement alliés et les aciers martensitiques (Savage et al., 1976; Lee et al., 2015). Par conséquent,
dans le cadre de ce travail, seuls les mécanismes de fissuration a chaud seront décrits a travers

une étude bibliographique.

Dans cette section, un état de 'art de deux catégories de fissuration a chaud définies par
(Hemsworth, 1970) sont présentées dans le cas spécifique du soudage par fusion, pour les aciers
inoxydables austénitiques et superalliages de nickel. Ces deux catégories sont, la fissuration par li-
quation (liquation cracking) et la fissuration par perte de ductilité a chaud (Ductility Dip cracking,

ou DDC).

1.3.1 La fissuration par liquation

La fissuration par liquation est caractérisée par des fissures intergranulaires se formant dans la
ZAT ", pendant le refroidissement subséquent a I’exécution d’une ou plusieurs passes. Les fissures
résultent de la formation d’'un film liquide intergranulaire (Figure 1.10), abaissant localement la
ductilité du matériau lorsque les déformations en traction liés au retrait du cordon se développent.

Ces fissures s’étendent sur quelques grains en diametre (micro-fissures) et peuvent se propager

7. 11 est important de noter que dans le cas du soudage multipasse, le cordon initial sous-jagent constitue la
nouvelle ZAT de la passe suivante.
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dans la ZF, mais ne sont généralement pas débouchantes. La surface de la fissure met en évidence la
présence d’un film liquide résiduel a la surface des grains, ou également des particules partiellement
fondues (Lippold, 2015). Il existe deux mécanismes pilotant la fissuration par liquation, & savoir,

la liquation constitutionnelle et la liquation par ségrégation.

/Fmiun boundary

Temperature

Local melting
temperature

Steep gradient Shallow gradient

Distance

FIGURE 1.10 — Schéma de la fusion locale le long des joints de grains dans la ZAT pour deux
gradients de température différents (Lippold, 2015).

Meécanisme de liquation constitutionnelle

La fissuration par liquation constitutionnelle résulte de la formation d’un film liquide, due a la
fusion partielle de précipités situés aux joints de grains. Etant donné que les précipités possedent
généralement une température de liquidus supérieure a la matrice environnante, ces derniers ne
sont pas remis en solution, mais subissent uniquement une dissolution partielle a I'interface. L’ap-
parition d’un film liquide n’apparalt que dans le cas ou, la température du liquidus de la région a
I'interface est inférieure a la température du liquidus de la matrice environnante (Pepe et Savage,

1967, 1970; Lippold, 2015).

Des études précédentes sur les superalliages de nickel durcis par précipitation ont mis en évi-

dence la présence de films liquides issus de la liquation constitutionnelle des précipités intermé-
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talliques ordonnés ’-Niz(Al,Ti), qui constituent une des phases durcissantes de ces superalliages.
Ce phénomene a largement été observé pour I'Inconel 718 (Knorovsky et al., 1989; Radhakrishna
et Prasad Rao, 1997; Ye et al., 2015; Chen et al., 2016) et 1'Inconel 738/738LC (Ojo et al., 2004b,
2006; Ojo et Chaturvedi, 2007; Chen et al., 2018; Doghri, 2019). De plus, certaines phases ap-
paraissant pendant la solidification de ces alliages sont également responsables de la fissuration
liquation constitutionnelle, telles que des carbures de niobium et de titane (NbC, TiC) (Thomp-
son et al., 1991), des borures (M3B5y) (Ojo et al., 2004a), ou encore des phases de Laves (Ni, Cr,
Fe)2(Nb, Mo, Ti) (Knorovsky et al., 1989; Radhakrishna et Prasad Rao, 1997; Ye et al., 2015;
Chen et al., 2016). Au méme titre que les superalliages de nickel, les aciers inoxydables austé-
nitiques comme le 321 ou 347 stabilisés au Ti et Nb sont sujets a la fissuration par liquation
constitutionnelle, due a la présence de TiC et NbC (Robinson et Scott, 1980; Lippold et al.,
1992). Par conséquent, les alliages durcis par solution solide comme acier 316L, ne sont pas
sensibles a la fissuration par liquation constitutionnelle. Néanmoins, il existe un autre mécanisme

de fissuration par liquation, qui est piloté par la diffusion.

FIGURE 1.11 — Micrographies d'une fissure induite par la liquation constitutionnelle de la phase
7" de I'Inconel 738 (Ojo et al., 2004a).

Mécanisme de liquation par diffusion

La liquation par diffusion est caractérisée par la micro-ségrégation d’éléments d’alliage (prin-
cipalement S, P, Si, Mo, B, Nb, Ti) aux joints de grains dans la ZAT, favorisant la formation de
phases a bas point de fusion. Ainsi, lors du soudage, ces phases forment un film liquide conti-

nue intergranulaire ou interdendritique favorisant la fissuration lors du refroidissement (Figures
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1.12). Les différents mécanismes de ségrégation aux joints de grains sont résumés par (Lippold,
2015). Les éléments Mo, Nb et Ti sont généralement présents sous forme de soluté pour garantir
les propriétés chimiques, mécaniques et de résistance a la corrosion de la matrice, tandis que les
éléments S, P, Si et le B sont principalement des impuretés. La liquation par ségrégation a été
observée aussi bien dans les superalliages de nickel due a la ségrégation de niobium a l'interface
solide/liquide, que dans les aciers inoxydables austénitiques avec la ségrégation de S et de P ou

encore de B (Bollinghaus et Herold, 2005; Yan et al., 2017; Tran Van, 2018).

_________________________________________ Fusion

On-heating sunds
n-heating Oncuoliig boundury 1

liquation

T PR

=

B i

£ Solwification _L_——-Lﬂﬁ:
8 grain — migration

boundary

Particle  ©
J | | dissalution

~ 1 = ;

M P _—

L T Grain boundary
e e ligguid film
A Segregation and L —T

e grain boundary |1

e melting e

e e

FIGURE 1.12 — Formation d’un film liquide aux joints de grains par un mécanisme diffusionnel
(Lippold, 2015).

Généralement la liquation constitutionnelle est plus nuisible que la liquation diffusionnelle, car
la quantité de liquide obtenue pour le premier mécanisme est plus importante que pour le second
(DuPont et al., 2009). Par conséquent, la susceptibilité de fissuration par liquation est plus faible

pour les alliages durcis par solution solide que les alliages durcis par précipitation.
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1.3.2 La fissuration par perte de ductilité a chaud

La fissuration par perte de ductilité a chaud est caractérisée par des micro-fissures inter-
granulaires dans la ZAT®, mais qui apparaissent a 1’état solide lors des opérations de soudage
(Kerrouault, 2000). Selon des études réalisées par Collins et al. (2003) et Nishimoto et al. (2006a),
les facies de rupture n’indiquaient pas de trace de passage a 1’état liquide. Dans ce cas, la perte
de ductilité fait référence a la réduction brutale de ductilité entre 0,8 Ty et 0,5 T (Figure 1.13).
Cependant, plusieurs auteurs s’accordent a dire que les mécanismes de fissuration par perte de

ductilité a chaud sont a ce jour encore peu compris (Young et al., 2008; Lippold, 2015).

Signature de
ductilité normale

Ductilité

Domaine
de liquation

Trou de
ductilité

| ] a
i | | >
T, Te 0,8 Ts 0,5 Ts

Température

FIGURE 1.13 — Evolution de la ductilité en fonction de la température (inspirée de Lippold (2015).

Certains auteurs affirment que la fissuration par perte de ductilité a chaud est attribuée au
glissement aux joints de grains, ou de l'anglicisme : grain boundary sliding (GBS) (Collins et
Lippold, 2003; Collins et al., 2003, 2004; Torres et al., 2010), qui constitue un mécanisme reporté
comme étant comparable au fluage et pour lequel une déformation viscoplastique avec diffusion
a lieu (Yoo et Trinkaus, 1983; Chen et al., 2013; Pelleg, 2017). Quand les matériaux métalliques

polycristallins sont soumis a des déformations plastiques a des températures intermédiaires, les

8. Au méme titre que la fissuration par liquation, le cas du soudage multipasse implique que le cordon initial
sous-jacent constitue la nouvelle ZAT de la passe suivante.
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grains subissent une déformation intragranulaire, qui s’accompagne également d’un glissement
relatif des grains adjacents (Figure 1.14) (Langdon, 2006). La précipitation intergranulaire de
carbures (NbC, My3Cg) ou de phases secondaires issues des transformations eutectiques, bloquent
la migration des joints de grains, leur donnant ainsi une forme tortueuse. Cette morphologie per-
met d’inhiber le glissement aux joints de grains par un effet d’épinglement, limitant la formation
de fissures subséquentes (Collins et Lippold, 2003; Collins et al., 2004; Nissley et Lippold, 2009;

Torres et al., 2010).
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FIGURE 1.14 — Mécanisme de perte de ductilité a chaud induit par le glissement aux joints de
grains (Chen et al., 2014a).

Cette analyse a été controversée par Ramirez et Lippold (2004); Ramirez et al. (2006), qui
ont précisé que la nature, la taille et la distribution des précipités influencaient fortement le
glissement aux joints de grains. A l'inverse Lee et al. (2010); Wei et al. (2016) ont indiqué que la
précipitation intergranulaire de NbC ou My3Cg aux joints de grains favorisaient ’apparition de
cavités, qui apres coalescence, généraient 'apparition de fissures. De méme que, selon Chen et al.

(2013); Wei et al. (2016), les joints de grains présentant une désorientation de 45 degrés sont plus
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favorables a la fissuration. De maniere générale, lors du soudage, le trou de ductilité est limité
a basse température du fait que les joints de grains ne glissent pas (Pelleg, 2017). D’autre part,
a haute température, la formation de fissures est partiellement inhibée par la recristallisation
dynamique, qui élimine les déformations accumulées le long des joints de grains (Figure 1.15)

(Ramirez et Lippold, 2004; Collins et al., 2004; Li et al., 2019)

F1GURE 1.15 — Carte d’orientation EBSD : recristallisation induite par déformation a haute
température lors d'une propagation de fissure par perte de ductilité a chaud (Li et al., 2019).

D’autres auteurs ont montré que dans les superalliages de nickel FM-52 et Fe-2.655i-0.028P, la
fissuration était due a la présence intergranulaire d’éléments tels que le B, S, P et Si, provoquant
la fragilisation dans le domaine de température de perte de ductilité a chaud (Janovec et al., 2006;
Xu et al., 2013b; Mo et al., 2015). Le mécanisme a été désigné comme étant de la fragilisation aux
températures intermédiaires, issue de I'anglicisme : Intermediate température embrittlement (ITE)
(Zheng et al., 2012). Dans ce domaine de température, la résistance aux joints de grains est plus
faible que la résistance intrinseque des grains, ce qui augmente significativement la susceptibilité
a la fissuration intergranulaire (Nishimoto et al., 2006b; Xu et al., 2014). Des modeles numériques
ont par ailleurs été développés pour évaluer la fragilisation des joints de grains induite par la
présence intergranulaire de S et P (Kai et al., 2009; Saida et al., 2012). De maniere générale, il
est admis que la fragilité intergranulaire induit une transition ductile-fragile des joints de grains,

dans une matrice qui conserve sa ductilité (Seah, 1980). Saindrenan et al. (2002) ont également
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classifié les éléments atomiques fragilisants dans les aciers. Il est constaté que ces éléments sont

fréquemment électronégatifs, tels que le Si, P et S.

Enfin, selon Qian et al. (2017), plutét que d’invoquer le rdle d’impuretés, la fissuration dans le
superalliage de nickel DZ125L (Ni-10Co-9Cr-7W-5A1-4Ta-3,5Ti-2Mo) est provoquée par un mé-
canisme basé sur l'interaction entre les joints de grains et les dislocations. Le gradient thermique
imposé par le soudage génere des contraintes qui activent le mouvement des dislocations dans leur
systéme de glissement. Celles-ci s’empilent (pile-up) aux joints de grains, ayant pour conséquence
d’augmenter le champ de déformation localement. Lorsque la ductilité inhérente du matériau est
dépassée, des cavités apparaissent puis coalescent, favorisant ainsi 'apparition de fissures (Lim,
1987, 1989). Cependant, la plasticité des matériaux métalliques polycristallins est gouvernée par
le mécanisme d’empilement des dislocations aux joints de grains, sans que cela implique nécessai-

rement de la fissuration intergranulaire. Par conséquent, il peut étre supposé que ce mécanisme

ne suffit pas a amorcer la fissuration.

N ——d \ —
/ ' Cool
/ Lx
ductivity-dip cracking Z

‘ islocation pile-up

FIGURE 1.16 — Schéma de la fissuration par perte de ductilité a chaud induite par empilement
des dislocations aux joints de grains (Qian et al., 2017).
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1.4 Etat de l’art sur la modélisation et simulation numé-

rique du soudage TIG

1.4.1 Modélisation multi-physiques

Les phénomenes physiques impliqués dans le soudage TIG, ont a ce jour fait 'objet de nom-
breuses études quant a leur représentation dans la simulation numérique du soudage, toujours
accompagnés du dilemme opposant la complexité de la modélisation et la réalité physique. La
complexité de la modélisation réside dans la mise en équation des phénomenes physiques et la
prise en compte d’'un nombre important de parametres influencant la qualité du soudage. La
complexité réside également dans le besoin de données expérimentales et de plans d’expériences
pour la validation du modele, ainsi que de la ressource en calcul permettant d’obtenir une solution
acceptable en un temps raisonnable. D’un autre coté, la simulation numérique doit rendre compte
de la réalité physique du soudage TIG, afin de comprendre, prédire, ou améliorer un procédé. La
simulation du procédé de soudage TIG nécessite en toute rigueur la modélisation des interactions
complexes entre 'arc électrique et le bain fondu, ainsi que les phénomenes hydrauliques, électro-
magnétiques, thermiques, métallurgiques et mécaniques. Prendre en compte un nombre important
de phénomenes physiques, augmente inévitablement le nombre d’équations pour la résolution du
probléme, le nombre d’essais expérimentaux cotteux, ainsi que le temps de calcul. De ce fait,
le modélisateur est contraint de définir ses objectifs finaux et ses attentes vis-a-vis du modele,
afin de déterminer en amont, quelles simplifications peuvent étre appliquées sans compromettre
le degré de précision de celui-ci. Ce dilemme impose au modélisateur de se demander s’il est pré-
férable de résoudre un probleme simple avec précision, ou alors, de résoudre approximativement
un probléme complexe. Selon Bergheau et Fortunier (2004), le modele le plus pertinent serait le

modele le plus simple qui permet de répondre a ’objectif fixé.

Afin de prédire au mieux le champ thermique et la forme du cordon de soudure lors des procé-

dés de soudage a ’arc, plusieurs études ont été menées sur la modélisation de 1’écoulement dans
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le bain fondu (Ruschak, 1980; Ohji et al., 1992; Leblond et al., 2013; Saadlaoui et al., 2018).
D’autres auteurs ont également pris en compte I'influence du champ électromagnétique généré
par 'arc sur le bain fondu (Kanouff et Greif, 1992; Choo et al., 1992a; Ko et al., 2000; Nguyen,
2015), ou ont étudié le plasma de I'arc en lui-méme (McKelliget et Szekely, 1986; Choo et al.,
1992b; Lu et al., 2009). Enfin, d’autres travaux ont été menés sur la modélisation de I'interaction
mutuelle qui existe entre I'arc et le bain fondu (Tanaka et al., 2002; Tashiro et al., 2007; Murphy
et al., 2009; Brochard, 2009; Traidia et Roger, 2011).

Afin de prédire la morphologie et 'orientation des grains dans la zone fondue, des modeles
rendant compte des interactions entre le champ thermique dans le bain fondu et la microstructure
résultante, ont été proposés dans le cadre du soudage TIG multipasse (Rappaz et Gandin, 1993;

Gandin et Rappaz, 1994; Ben Hamouda, 2012; Chen, 2014; Bordreuil et Niel, 2014; Billotte, 2017).

1.4.2 Modélisation thermomeécanique découplée avec sources ther-

miques équivalentes

La simulation du comportement thermomécanique des matériaux métalliques joue un réle es-
sentiel pour la compréhension et la prédiction des contraintes et déformations de composants et de
structures soudées. (Lindgren et al., 1999; Lindgren, 2001a; Goldak et Akhlaghi, 2005; Lindgren,
2007; Leggatt, 2008). Il convient alors de modéliser les phénomeénes thermiques et mécaniques
uniquement, dans 'hypothese ou, en I'absence de transformation microstructurale a 1’état solide
(transformations allotropiques, grossissement de grains), les phénomenes métallurgiques ne sont
pas représentés (Leblond et al., 1989; Leblond et Devaux, 1984; Lindgren, 2001b; Vincent, 2002;
Inoue, 2011; Mi et al., 2016; Cheon et Na, 2017).

De méme que les effets de convection dans le bain fondu et les phénomenes physiques pilo-
tant ’écoulement dans celui-ci, sont rarement modélisés. En effet, le bain fondu peut étre défini

comme étant un solide déformable auquel on attribut des propriétés mécaniques faibles a haute
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température (Bru et al., 1996). Ainsi, le bain fondu peut étre représenté sans apport de ma-
tiere, une approche souvent utilisée dans le cas du soudage mono-passe. Dans le cas du soudage
multipasse, I'ajout de matiere est nécessaire et peut étre modélisé de deux fagons différentes, a
savoir, la méthode des éléments silencieux (quiet element method) et la méthode des éléments
inactifs (inactive element method). Dans la premiére méthode, tous les éléments qui constituent
les différents cordons sont déja introduits dans le modele. Ces derniers sont activés au passage de
la source thermique. Les cordons encore non déposés possedent des propriétés qui n’affectent pas

le reste du modele, en leur attribuant une faible rigidité et conductivité thermique.

Dans la deuxieme méthode, les éléments qui constituent la matiere non déposée ne sont pas
inclus dans le modele, et les matrices de rigidité ont besoin d’étre recalculées apres chaque acti-
vation d’éléments en multipliant ses composantes par un facteur d’atténuation (Lindgren et al.,
1999; Lindgren et Hedblom, 2001). Le principe et l'efficacité des deux méthodes ont également
été abordés par Fang et al. (2011), ainsi que Michaleris (2014). Selon (Fang et al., 2011), la mé-
thode des éléments inactifs donnent de meilleurs résultats vis-a-vis du temps de calcul et de la

convergence, par rapport a la méthode des éléments silencieux.

Dans cette section, il s’agit de décrire en s’appuyant sur des travaux développés en amont,
la résolution d’un probleme thermomécanique découplé dans le cadre du soudage TIG, via la
méthode des éléments finis. Le probleme thermique est résolu dans un premier temps. Le champ
de température calculé depuis ’analyse thermique est ensuite utilisé comme donnée d’entrée pour
le calcul mécanique. Il convient alors de résoudre un probléme de conduction non linéaire dans le
cordon de soudure et le métal de base, a travers I’équation de conservation de 1'énergie (1.2), ou

communément, équation de la chaleur.

pe,T = —divy(q) +w + w.. (1.2)
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Dans I’équation ci-dessus, ¢, dénote la capacité calorifique a pression constante. g est le flux

de chaleur, classiquement défini pour un matériau isotrope par :

qg = —k grad(T), (1.3)

ou k est la conductivité. w représente une éventuelle source de chaleur volumique. La gran-
deur w, représente la chaleur interne produite par le travail mécanique, et sera explicitée dans le

chapitre 3, ainsi que la justification du découplage thermomécanique.

L’équation de la chaleur s’accompagne de conditions initiales a la surface du domaine géné-
ralement imposées en température, ainsi que de conditions aux limites généralement imposées
en flux, permettant de prendre en compte les échanges avec 'extérieur. Ces conditions aux li-
mites respectent le bilan énergétique a travers la surface du domaine, qui s’exprime comme étant
la différence du flux entrant ¢;, et des flux sortants @eony €t @ray, selon I'équation (1.4). Dans
I’équation précédente, ¢gy,¢ est le flux a travers la surface du domaine, fonction de la densité de
flux q, et du vecteur m sortant, normal a la surface. Le premier terme ®;, représente le flux de
chaleur appliqué a la surface. Le deuxieme terme ®..,, correspond aux pertes par convection,
et s’exprime a partir des variables h, T" et T, dénotant respectivement, le coefficient d’échange
convectif avec I'extérieur, la température de la paroi et la température extérieure. Enfin, le troi-
sieme terme ®,,,, correspond aux pertes par radiation, et dont la variable € (-) et la constante
o (5,7x1078 W.m~2. K1) dénotent respectivement, le coefficient d’émissivité et la constante de

Stefan Boltzmann.

L’apport de chaleur provenant du soudage peut étre apporté par une source interne w dans
I'équation de la chaleur (1.2), ou par une densité surfacique de flux de chaleur ¢, introduite
comme une condition aux limites dans ’équation (1.4), ou encore, via une condition aux limites
en température prescrite. Les trois approches citées précédemment permettent de représenter une

source thermique équivalente, fonction de I'espace et du temps, et sont définies dans les sections
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suivantes. Les deux premieres correspondent respectivement, a une densité de flux de chaleur
volumique et surfacique. La troisieme approche dénote une approche en température imposée,

également appelée température prescrite.

—

cbin Dconw Qray

Le probleme mécanique, consiste a résoudre les équations d’équilibre local en quasi-statique
(inertie négligée) (équation (1.5)), en considérant des conditions aux limites en déplacement,
imposées a la surface du domaine. L’équation précédente nécessite de décrire la relation entre
déplacements et déformations dans I'hypothese des petites déformations, selon I’équation (1.6), et
la relation entre contraintes et déformations qui constitue la loi de comportement, selon I’équation
(1.7). De méme qu’il convient d’exprimer le postulat énergétique selon I'équation (1.8), out T,
exprime la puissance de déformation volumique, qui permet par la suite de décrire le modele

mécanique dans un cadre thermodynamique, présenté dans le chapitre 3.

divy(o) + f, = 0. (1.5)

e = ;<grad$(u) + gradf(u)>. (1.6)
o=C:(c—ep—em) (1.7)
W.=o0:é. (1.8)

Un organigramme simplifié correspondant a la résolution d'un probléme thermomécanique

découplé est présenté Figure 1.17
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FIGURE 1.17 — Organigramme d’une analyse thermomécanique découplée (inspiré de del Coz Diaz
et al. (2010))

Modélisation de la source thermique équivalente par une densité de flux de chaleur

La source de chaleur mobile peut étre représentée par une distribution spatiale du flux de
chaleur, qualifiée de densité de flux, pouvant étre a la fois surfacique ou volumique (respectivement

puissance surfacique et volumique).

En définissant la tache calorifique comme étant la surface sur laquelle s’applique la densité
de flux surfacique générée par l'arc, Pavelic et al. (1969) ont introduit une densité de flux a
distribution gaussienne (équation 1.9). Dans I’équation précédente, les constantes gy, C' et r dési-
gnent respectivement l'intensité de la densité de flux maximum au centre de la tache calorifique,
un parametre géométrique lié a la distribution de la tache calorifique, et son rayon. Le terme @)
représente la puissance absorbée préalablement définie dans I’équation (1.10). Par conséquent, im-
poser un chargement thermique piloté en densité de flux, permet d’introduire directement comme
parametres d’entrée, la tension U, 'intensité [ et le coefficient de rendement 7, estimés a partir

de données expérimentales.
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Dans la fonction de distribution gaussienne, l'intensité décroit rapidement vers 'extérieur,
jusqu’a étre quasi-nulle sur les bords (Figure 1.18). D’autres fonctions peuvent également étre ap-
pliquées pour représenter la densité de flux, suivant le procédé employé, les conditions de soudage,
ainsi que les simplifications géométriques apportées. Par exemple, une densité de flux uniforme

peut étre employée (Kerrouault, 2000; Depradeux, 2004).

_r2 .
q(x,y) = qoexp (202> o o= 5= (1.9)
Q=nUI (1.10)

Densité de flux de chaleur surfacique (W/m?)

FIGURE 1.18 — Source de chaleur surfacique gaussienne

Des études s’accordent sur le fait que la densité de flux surfacique ne représente pas correcte-
ment les transferts thermiques dans la zone de fusion. Eagar et Tsai (1983) indiquent que l'aire et
la largeur du bain fondu sont bien représentées, mais la profondeur est sous-estimée par rapport
aux résultats expérimentaux. De méme que, Teixeira et al. (2014) mentionnent que 'adéquation
entre les résultats expérimentaux et numériques n’est obtenue que dans le cas d’une faible péné-
tration du bain fondu lors du soudage TIG. Des lors, il conviendrait de 1'utiliser préférentiellement

pour représenter les traitements thermiques locaux avec une source mobile, n’impliquant pas la
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fusion du matériau (Goldak et al., 1984). A l'inverse, Tailor et al. (2009) ont montré que 'utili-
sation d'une densité de flux surfacique a distribution gaussienne permettait d’obtenir une faible

erreur relative entre les températures mesurées expérimentalement et les résultats numériques.

Afin de mieux retranscrire la géométrie du bain de fusion pour une large gamme de pénétra-
tion, Goldak et al. (1984) ont introduit une densité de flux volumique composée de deux demies
ellipsoides, également appelée double ellipsoide de Goldak (Figure 1.19). La fonction de distri-
bution volumique est exprimée a travers les équations (1.11) et (1.12), dans lesquelles ¢; et g2
indiquent la distribution spatiales du flux, avec ay, a,, b, et ¢ des constantes géométriques liées
a la forme du bain fondu. Les constantes f; et f, indiquent respectivement la répartition de la
puissance volumique répartie a 'avant et a larriere de la source, respectant 1’équation (1.13).
Contrairement a la densité de flux surfacique, la puissance volumique est prise en compte dans le

terme source w de 'équation de la chaleur (1.2).

Les parametres géométriques nécessitent idéalement d’étre recalés a partir des macrographies
de cordon de soudure dont I'isotherme de fusion marque la frontiere entre la zone fondue et le métal
de base, ou alors, par des mesures de température. Pour y parvenir, des méthodes d’optimisation
numérique ont été développées (Fu et al., 2015; Gu et al., 2019). Au méme titre que la densité de
flux surfacique, la puissance volumique peut étre représentée sous d’autres formes géométriques
a des fins simplificatrices (Goldak et al., 1984).

322 3y? 3z2> . 6v/3f;Q
ou ¢ =—"F

Qf(as,y,Z):qleXp<—2—b2— 1= (1.11)

agbem/m

( ) 322 3y? 322 . 6v/3f,Q (1.12)
r(Z,Y,2) = o €ex —_—— = — ou = — .
e Y 42 eXP a,? b2 c2 ? a,bemy/m

fr+ 1= (1.13)
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Densité de flux de chaleur volumique (W/m?3)

Direction de soudage

F1GURE 1.19 — Source de chaleur volumique double ellipsoide de Goldak

Puisque le champ de température induit dépend de la puissance volumique ou surfacique réel-
lement absorbée, il convient de connaitre au préalable le rendement de 'arc n dans 1’équation
(1.10). Or, celui-ci est généralement évalué dans une plage de valeur allant de 0,36 a 0,9 selon les
études et les méthodes de mesure utilisées, et supposé constant (Stenbacka, 2013). Cette incer-
titude implique inévitablement des écarts de températures entre les résultats expérimentaux et
numériques. A partir d'une méthode directe basée sur des mesures calorimétriques, Giedt et al.
(1989) ont reporté un rendement moyen de 80 % lors d'une passe sur des plaques en acier in-
oxydable 304L, en faisant varier le courant et la tension. Dutta et al. (1994) ont reporté que les
différences de rendement allant de 0,62 et 0,85, étaient dues aux variations du courant de 'arc,
de la tension, de la vitesse d’avance et des fluctuations inhérentes liées au procédé. Pour palier les
variations temporelles du rendement de I'arc, Magalhaes et al. (2018) ont proposé une méthode
inverse pour en estimer la valeur en fonction du temps pendant le soudage TIG. Des variations

de rendement de I'arc de plus de 10 % ont été obtenues au cours de 1'essai de soudage numérique.

Au regard des nombreuses études sur ce coefficient de rendement, et des nombreux parametres
liés, tel que l'intensité, la tension, la vitesse d’avance, les matériaux mis en ceuvre, les phénomenes
de dilution, I'erreur de mesure expérimentale ect., il n’existe pas de méthode rigoureusement éta-
blie quant a sa détermination pour le procédé de soudage TIG. Le modélisateur est contraint de

déterminer raisonnablement le coefficient de rendement en s’appuyant sur des études antérieures
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similaires a son probleme.

Dans une moindre mesure, des améliorations ont également été apportées sur la distribution
du flux pour le soudage TIG, notamment pour prendre en compte la déviation de I'arc due aux
interactions magnétiques (Hongyuan et al., 2005) et des mouvements de balayage (Clain et al.,
2017), ou encore 'angle de electrode par rapport a la surface soudée (Ghosh et al., 2017). De
méme que, la fonction de répartition de la double ellipsoide de Goldak a été adaptée pour les
procédés a forte pénétration tels que le soudage laser ou par faisceau d’électrons (Flint et al.,

2017).

Modélisation de la source thermique équivalente par une température prescrite

La source de chaleur mobile peut étre représentée par une température imposée (Kien Nguyen
et al., 2017). Un préchauffage est appliqué aux noeuds de l'interface entre le métal de base et le
cordon de soudure, sur un intervalle de temps At,.. (équation (1.14)), pendant lequel la tem-
pérature actuelle T, augmente linéairement jusqu’a une température prescrite 7,,, définie par
I'utilisateur (Figure 1.20). Les termes f et At;,; dénotent respectivement un coefficient de montée
en température, et l'intervalle de temps total a la fin duquel un volume élémentaire de cordon
dV, de section dS et de longueur dl, selon I’équation (1.15), sera déposé dans la direction du
soudage, comme le montre la Figure 1.21. Par soucis de simplification géométrique, les volumes
élémentaires constituant le cordon de soudure de la figure précédente sont représentés par des
parallélépipedes rectangles. D’apres I’équation (1.16), l'intervalle de temps total est piloté par la
vitesse d’avance vyrepe de la torche TIG, supposée connue expérimentalement, et de la longueur
du cordon élémentaire considéré dl. Afin d’assurer un apport de chaleur suffisant a travers la
surface, la température prescrite est maintenue durant un intervalle temps de maintien Aty
régit par I’équation (1.17). A la fin de U'intervalle de temps total, le volume élémentaire de cor-
don est activé a la température prescrite, distribuée uniformément a l'intérieur du volume. Le
refroidissement s’effectue librement, régit par ’équation de la chaleur (1.2) et des conditions aux

limites imposées a la surface du domaine, puis la procédure énoncée précédemment est répétée

34



aux nceuds adjacents & mesure de I'avancement de la torche.

Atp/"‘é = f X Attot; ou f € ]O, 1]

dV =dS x dl
Atyor = L
Vtorche

Athold - Attot - Atpré

Température
A
T, ---
Activation du volume
élémentaire dV
Tact
Atpré Athcold
Temps
Attot

FIGURE 1.20 — Stratégie de 'apport de chaleur en température imposée

Direction de soudage

Viorche

Activation du volume
élémentaire dV

dV; activé
dV, activé
dV, activé

FIGURE 1.21 — Activation d’un volume élémentaire de cordon
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L’approche en température imposée, ou prescrite, requiert de connaitre la géométrie du cor-
don de soudure, dont la frontiere avec le métal de base est indiquée par l'isotherme de fusion.
Cette délimitation est accessible via I’observation par microscopie optique d’une coupe transverse
du cordon (Figure 1.22). Cependant, dans un probléme thermique en régime transitoire, cette
approche ne permet pas de connaitre explicitement la puissance absorbée a travers la surface,
contrairement a une approche en densité de flux, pour laquelle la source de chaleur est directe-
ment fonction des parametres opératoires du procédé, a savoir, la tension, l'intensité et la vitesse
d’avance. Pour rendre compte de la puissance de soudage mis en oeuvre expérimentalement, il
convient de faire varier la température prescrite 7}, ainsi que 'intervalle de temps de préchauf-
fage At,.¢, a travers le coefficient de montée en température f. La puissance absorbée a travers
la surface est alors recalée a postériori afin de vérifier I'équation (1.10). Concernant la longueur
de cordon élémentaire dl, la discrétisation doit étre idéalement infinitésimale, afin que le dépdt

de matiere soit représentatif du procédé.

Isotherme de fusion Cordon Métal de base

F1GURE 1.22 — Coupe transverse d’un cordon de soudure : Macrographie d’un cordon de soudure
aprés une passe TIG & 90 A, 14V et vitesse de soudage de 74 mm.min~!, sur un métal de base
en acier 316L et métal d’apport en Inconel 625 (a gauche), maillage éléments finis (ABAQUS) (a
droite)

Néanmoins, 'approche en température prescrite possede deux avantages. Premierement, la
forme des cordons est a priori connue pour un jeu de parametres de soudage donné. Deuxieme-

ment, le cordon est activé uniformément dans le volume a la température prescrite, sans avoir a
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calculer au préalable les échanges thermiques a l'intérieur de celui-ci.

Dans leurs travaux, Carmet et al. (1989) ont modélisé I'apport de chaleur en imposant une
température prescrite arbitraire 7, de 1500°C, a la frontiere du bain de fusion. Par la suite, Jones
et Emery (1993) ont défini 7), égale a la température du liquidus du matériau soudé. Cependant,
cette température thermodynamique est potentiellement biaisée, compte tenue de la dilution avec
le métal d’apport dans le cas du soudage hétérogene, ainsi que de la solidification hors équilibre

due aux cinétiques de refroidissement élevées.

C’est pourquoi, une étude de sensibilité avec une approche en température prescrite, menée
par Kien Nguyen et al. (2017) sur un acier grade S355JR, dans laquelle, I'influence des parametres
T,, At,ee et dl sur la prédiction du champ de température au abords du cordon de soudure est
évaluée. Les résultats numériques concordant le mieux avec les mesures expérimentales ont été
déterminés pour une longueur de cordon élémentaire de 10 mm, une température prescrite de

1200°C (0,8 T¥), et un coefficient f de 0,1.

Par ailleurs, Seles et al. (2018) ont démontré via deux exemples de simulation de soudage bout
a bout et de soudure d’angle, que I'approche en température prescrite permettait de réduire le
temps de calcul jusqu’a 77% pour l'analyse thermique, et jusqu’a 72% pour I'analyse thermomé-
canique compléte par rapport a une approche en densité de flux. Bien que la raison ne soit pas
explicitée, cette réduction est certainement due a la nécessité de recalculer 'isotherme de fusion
par méthode inverse a chaque incrément de temps, comme dans le cas de 'approche en densité

de flux (Depradeux, 2004).

En résumé, les approches en (densité de) flux possedent I'avantage de s’exprimer directement
a partir des parametres du procédé de soudage, mais nécessitent de s’assurer que l'isotherme de
fusion et la forme du cordon soient conforment a celles obtenues expérimentalement. De méme

que, les temps de calculs pour la résolution du probleme thermique semblent & priori plus longs
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par rapport a une approche en température prescrite. A I'inverse, cette derniére approche pos-
sede 'avantage de connaitre la forme des cordons en amont. Cependant, le flux absorbé a travers
la surface doit étre cohérent avec les parametres de soudage et recalé a postériori. Par ailleurs,
si ’énergie de soudage varie, la forme des cordons varient également, nécessitant idéalement de
connaitre leur forme pour plusieurs jeux de parametres de soudage donnés. De plus, la distribu-
tion du flux de chaleur a la surface est moins représentative que I'approche en densité de flux, ce
qui pourrait potentiellement avoir une influence sur le champ de température locale, et donc sur
la réponse en déformations et contraintes. Plus généralement, un inconvénient direct de 'utilisa-
tion de sources thermiques équivalentes, réside dans la supposition de la valeur du coefficient de

rendement de 'arc 7.

1.4.3 Modélisation mécanique non linéaire : choix d’une loi de com-
portement

Dans cette section, des réflexions concernant le choix d’une relation non linéaire entre la dé-
formation et la contrainte a travers une loi de comportement adaptée au soudage sont apportées.
Une attention particuliere est dédiée au choix de I'écrouissage pour décrire 1’écoulement plas-
tique, ainsi qu’a la prise en compte des effets visqueux dus aux hautes températures engendrées
par le procédé. La formulation des différents modeles (plasticité, viscoplasticité) dans un cadre
thermodynamique, ainsi que leurs équations constitutives impliquant des variables internes, sont
développées dans d’autres ouvrages (Besson et al., 2001; Depradeux, 2004; Chatzigeorgiou et al.,

2018; Praud, 2018).

Des études précédentes ont démontré que le choix de la loi d’écrouissage pour des modeles
élastoplastiques avaient une influence importante sur la précision des résultats de contraintes
résiduelles (Mullins et Gunnars, 2009; Muransky et al., 2012a; Joosten et Gallegillo, 2012; Xu
et al., 2012; Dai, 2012). En effet, un écrouissage isotrope conduit généralement & un niveau de
contraintes finales trop élevées par rapport aux mesures expérimentales, tandis que 1’écrouissage

cinématique le sous-estime. Pour palier ces effets, I'utilisation d’un écrouissage mixte permet de
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capturer avec plus de précision les contraintes résiduelles apres soudage (Muransky et al., 2015).

De plus, la déformation plastique locale associée aux températures élevées dans le cas du sou-
dage multipasse, implique un adoucissement, pour lequel, la limite d’élasticité du matériau peut
potentiellement étre restaurée a sa valeur initiale (Petkovic et al., 1979; Keavey et al., 2010; Yu

et al., 2015; Chetra Mang et Hindili, 2017).

D’un point de vue métallurgique, cet adoucissement est dii a un mécanisme de restauration
de I’écrouissage, pour lequel, un métal déformé plastiquement peut restaurer ses propriétés méca-
niques initiales. En effet, des processus thermiquement activés tels que la diffusion a 1’état solide,
le réarrangement et I’annihilation des dislocations, apparaissent quand les métaux sont chauffés
a une certaine température (Suwas et Ray, 2014). Pendant cette étape de restauration, ’anni-
hilation des dislocations précédemment introduites par la déformation plastique, engendre une
réduction de I’énergie interne. Les propriétés du matériau déformé sont restaurées a travers cette
diminution de densité de dislocations, abaissant macroscopiquement la limite d’élasticité de celui-
ci. Si la déformation plastique et la restauration apparaissent indépendamment, alors il s’agit de
restauration statique. Dans le cas contraire, si les deux mécanismes apparaissent simultanément,
comme c’est le cas pendant le soudage, il s’agit de restauration dynamique (Humphreys, 2017).
De plus, I'étape de recristallisation peut se déclencher apres ou compétitivement avec I’étape de
restauration (Stiwe et al., 2002), suivi par I’étape de grossissement de grain. Les mécanismes de
recristallisation et de grossissement de grains ne sont pas considérés dans I'approche de modélisa-
tion employée dans cette étude et seront discutés dans la section 3.6. Par ailleurs, il est important
de noter que le terme de recuit est une synecdoque qui apparait dans différentes études pour dé-
crire le mécanisme de restauration, alors qu’il est normalement défini comme terme général pour
les traitement thermiques en métallurgie. Etant donné les points mentionnés précédemment, il
semble avantageux de considérer le phénomene de restauration pour décrire l'adoucissement d'un

matériau lors du soudage, a travers la diminution de son écrouissage.
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Différents auteurs ont étudié 'influence de la restauration sur un acier inoxydable 316LN AISI,
afin de prédire les contraintes résiduelles a I'aide de modeles phénoménologiques élastoplastiques
avec écrouissage mixte isotrope/cinématique (Murdnsky et al., 2012b; Smith et al., 2009, 2012;
Muransky et al., 2015). Dans ces études, deux températures seuils T} et Ty (T} < T3) sont fixées.
En dessous de la température 77, le matériau cesse de développer un écrouissage isotrope mais
ne le perd pas. Au-dessus de T5, la déformation plastique cumulée est fixée a zéro, annulant ainsi
I'écrouissage isotrope développé. Depradeux et Coquard (2018) ont utilisé le méme concept, en
considérant cette fois que la déformation plastique cumulée est multipliée par un facteur égal a
% quand T} < T < T;. Malgré leur efficacité, ces approches manquent de sens physiques,
puisque la restauration est un mécanisme dépendant du temps. En effet, le concept précédent
considere uniquement la température atteinte spatialement, mais ne prend pas en compte le
temps pendant lequel la température est maintenue (restauration instantanée). Il est important
de souligner que ces mémes auteurs, indiquent que prendre en compte la restauration a un impact
important sur les résultats en déformation et contrainte, lorsqu’un écrouissage purement isotrope

est considéré, tandis que I'impact est plus limité lors de I'utilisation d'un écrouissage purement

cinématique.

Afin de surmonter cette limitation, des modeles élastoplastiques dépendants du temps (visco-
élastoplastiques) établis dans un cadre thermodynamique, pour lesquels, des termes de restaura-
tion dépendants du temps (restauration visqueuse) ont été développés (Chaboche et Nouailhas,
1989; Razakanaivo et Waeckel, 1999; Besson et al., 2001; Chaboche, 2008). Bien que ces approches
garantissent des résultats prédictifs, ils impliquent un jeu élevé de parameétres ¥, qui requiert d’étre
identifiés a travers des essais expérimentaux, tels que des essais de relaxation ou fluage (Gao, 2017;

Morch et al., 2018; Doghri, 2019).

9. Le nombre de parameétres dépend principalement des fonctions d’écrouissage isotrope et/ou cinématique
choisies, ainsi que de la loi d’évolution en viscoplasticité (Chaboche, Delobelle ect.). Par conséquent, pour une
température donnée, le nombre de parametres peut aller de 6 a plus de 10. Ainsi, il est difficile d’étre exhaustif
sur le nombre exact de parametres a identifier, car les modeles sont adaptables d’une étude a une autre.
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De plus, des modeles micromécaniques tels que le modele de Kocks-Mecking-Estrin (KME)
sont utilisés afin de prédire le comportement mécanique des matériaux métalliques pour une large
gamme de température (Mecking et Kocks, 1981; Estrin et Mecking, 1984; Kocks et Mecking,
2003; Blaizot et al., 2016; Lin et al., 2018; Yuan et al., 2019). Cependant, ces modéles nécessitent
de connaitre la densité de dislocations initiales a partir de mesures au microscope électronique
a transmission (MET), ainsi que de parametres microstructuraux, dont les valeurs ne sont pas
nécessairement référencées pour tous les matériaux. Dans une moindre mesure, il est également
nécessaire d’effectuer des essais de chargement uniaxiaux a différentes températures et différentes

vitesses de déformation, et d’identifier un jeu élevé de parametres (Nes, 1997; Lindgren et al.,

2008, 2017).

1.5 Résumé

Dans la premiere partie de ce chapitre, un état de I'art des principes métallurgiques du bra-
sage et du soudage TIG, ainsi que les phénomenes de fissuration a chaud dans la ZAT ont été
présentés. Puis, les matériaux mis en ceuvre dans cette étude, impliquant 'acier inoxydable 316L
brasé avec le métal d’apport BNi-5, ainsi que ’alliage base nickel Inconel 625, utilisé comme métal
d’apport pour le soudage TIG, ont été introduits. Dune part, il a été montré que la présence de
phases fragilisantes Niz; Sijo et CrgNisSis se formant en fin de solidification du procédé de brasage,

avaient une influence sur la résistance mécanique des joints brasés résultants.

D’autre part, les phénomenes de fissuration a chaud dans les aciers inoxydables et superalliages
de nickel austénitiques, induits par le procédé de soudage, ont également été exposés. D’apres les
différentes études citées, il n’existe pas de consensus précis concernant la susceptibilité de liqua-
tion ou de fissuration par perte de ductilité a chaud. En effet, ces derniéres dépendent fortement
des parametres du procédé de soudage, de la composition chimique des matériaux mis en ceuvre,
de la ségrégation d’impuretés aux joints de grains, de la taille des grains et dans une moindre

mesure, de leur orientation. Par ailleurs, la morphologie des fractures n’est pas toujours triviale.
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En effet, la température d’initiation des fissures est rarement connue, et la trace de liquide ré-
siduel intergranulaire témoignant de la liquation n’est pas toujours visible. Par conséquent, une
fissure par perte de ductilité a chaud peut étre confondue avec une fissure par liquation (Rami-
rez et al., 2006). Néanmoins, la présence de liquide ou d’éléments fragilisants intergranulaires,
couplés a des efforts de traction constituent la force motrice de l'initiation de fissure. Il peut-
étre également admis que la fissuration dans la ZAT est amorcée par liquation entre Tg et T,

puis propagée par perte de ductilité & chaud & des températures inférieures a T (Blondeau, 2001).

Par ailleurs, des questions peuvent étre soulevées concernant la quantification expérimentale
de la fissuration, ainsi que les analyses statistiques pour un alliage et des conditions de soudage
donnés. En effet, les observations des fissures s’effectuent majoritairement dans des plans de coupe
2D, limitant I'information sur la taille et le nombre de fissures. Il convient également de se de-
mander quel est le taux de déformation critique a une température donnée, pour l'initiation et
la propagation de fissures ou encore de la recristallisation dynamique induite. De méme que, les
fissures apparaissant dans la ZAT sont également qualifiées de micro-fissures et sont étudiées a
une échelle locale. Les techniques de contrdle non destructif (CND) usuelles telles que le ressuage,
ultrason et magnétoscopie ne permettent pas de les détecter. De plus, ces micro-fissures sont dé-
signées comme potentiellement dangereuses, mais sans réelle mise en évidence d’étre a 1’origine

d’une rupture macroscopique d’'un assemblage soudé (Fink et Zinke, 2013).

Enfin la fissuration a chaud dans la ZAT est généralement étudiée pour un alliage donné dans
le cas du soudage autogene ou homogene. Le cas du soudage hétérogene implique des difficultés
supplémentaires a prendre en compte. En effet, cette derniere ne dépend plus uniquement de la
composition du métal de base, mais également du métal d’apport, ainsi que des phénomenes de
dilution. Cette configuration constitue le point de départ de ’analyse des phénomenes de fissura-
tion a chaud dans la ZAT d’un assemblage en acier 316L brasé avec BNi-5 et soudé avec I'Inconel

625, et sera présentée dans le chapitre suivant.
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Dans la deuxieme partie de ce chapitre, un état de l'art de différents modeles numériques
consacrés au soudage ont été présentés. D’une part, les modeles multiphysiques apportent des
informations intrinseques au procédé, et sur ses conséquences dans le bain fondu. De méme que,
des modeles ont également été développés afin de prédire la microstructure dans la zone de fu-
sion. D’autre part, I’étude bibliographique est axée sur les modeles thermomécaniques découplés
avec sources thermiques équivalentes, dans le but d’évaluer les déformations et contraintes de
structures pendant le soudage. Des éléments de réflexion sur le choix d’une loi de comportement
pour la modélisation du probléme mécanique ont été soulevés afin d’introduire une nouvelle loi

de comportement développée dans un cadre thermodynamique.
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Chapitre 2

Caractérisation métallurgique et
mécanique d’un assemblage brasé et
soudé

2.1 Introduction

Ce chapitre consiste en la caractérisation métallurgique et mécanique de prototypes d’échan-
geurs de chaleur en acier 316L brasés avec BNi-5 et soudés au TIG avec de I'Inconel 625, dont la
réalisation sera décrite dans la section 2.2.1. Dans ce but, des observations de coupes métallogra-
phiques ont été réalisées a l'interface de la zone fondue et des joints brasés afin de comprendre
les mécanismes de fissuration a chaud induits par le soudage TIG. De plus, des essais de na-
noindentation et de traction a température ambiante ont été effectués sur des assemblages brasés
afin d’évaluer leur résistance mécanique. Il est important de noter que I’étude des phénomenes de
fissuration a chaud a été basée sur des observations expérimentales qualitatives. De plus, seules
les interactions sur le mur de barres, a 'interface des joints brasés et de la zone fondue, ont été
étudiées. Par conséquent, les caractérisations métallurgique et mécanique des ondes et des joints

brasés ne rentrent pas dans le cadre de cette étude.

Ce chapitre est structuré comme suit : la deuxiéme section décrit la réalisation des prototypes
qui incluent les étapes de brasage et diverses opérations de soudage, ainsi que sur les techniques
expérimentales mises en ceuvre pour les observations microscopiques et les essais mécaniques.
La troisieme section présente les résultats des observations microscopiques avant le soudage. La

quatrieme section présente les résultats des observations microscopiques apres soudage. La cin-
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quieme section est dédiée aux résultats des essais mécaniques. La sixieme section est consacrée
aux perspectives relatives a ’amélioration de la caractérisation expérimentale, avant de conclure

dans la derniere section.

2.2 Techniques expérimentales

2.2.1 Brasage et soudage de la maquette N1

Afin d’étudier les interactions métallurgiques entre les cordons de soudure et les joints brasés,
une premiere maquette d'un échangeur de chaleur en acier 3161, dénommée maquette N1 a été
réalisée par Fives Cryo. Celle-ci était constituée d’un empilement de dix passages d’ondes (Figure
2.1a), brasés avec alliage d’apport BNi-5, préalablement déposé par projection sur les toles (Figure
2.1b). Les toles et les tapis d’ondes utilisés avaient une épaisseur respective de 0,6 mm et 0,3 mm.
De méme, les barres de fermeture avaient une épaisseur et une largeur valant respectivement 4
mm et 12,2 mm. Les dimensions en longueur, largeur et hauteur de la maquette apres brasage
étaient respectivement 430 mm, 160 mm et 54 mm. L’opération de brasage! a été effectuée dans

le four sous vide de 'EEIGM.

Barre de
fermeture

Tapis
d’ondes

Tole

(a) Détail des éléments constitutifs d'un pas- (b) Maquette N1 composée de dix passages
sage d’onde de la maquette N1 avant empile- d’ondes apres empilement et brasage
ment et brasage

F1GURE 2.1 — Empilement et brasage de la maquette N1.

1. Le cycle de brasage est confidentiel.
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Différentes configurations de soudage TIG multipasse, dénommeées soudures, ont été expéri-
mentées de part et d’autres de la maquette N1, afin d’évaluer 'influence du nombre de passes
et de I’énergie de soudage sur les interactions métallurgiques entre les joints brasés et la zone
fondue. De plus, dans le but d’étudier l'effet de la rugosité (décalage) de surface sur la qualité des
soudures, une des faces de I’échangeur a été arasée a l'aide d’une disqueuse, dans le but d’aplanir
la surface. En effet, le procédé de brasage a impliqué de faibles translations relatives entre les toles
et les barres adjacentes, donnant lieu a un décalage allant jusqu’a £ 5 mm, visible sur 'extrémité
gauche Figure 2.2a. Ce décalage résulte essentiellement du passage par 1’état liquide de la brasure,
qui facilite le déplacement relatif des toles et des barres par glissement, bien que la maquette soit

bridée mécaniquement pendant toute la durée du procédé.

Le mode opératoire de soudage était le suivant : le soudage TIG a été effectué manuellement
par un soudeur qualifié de chez Fives Cryo, avec utilisation d’'un métal d’apport en Inconel 625,
sous forme de baguettes pleines de diametre 1,2 mm. Aucun préchauffage n’a été effectué, de
méme qu’aucune température maximale d’interpasse n’a été imposée. Les différentes passes ont
été exécutées verticalement et montantes uniquement, avec des vitesses d’avance comprises entre
71 mm.min~! et 161 mm.min~!. Un courant continu avec une polarité directe (DC) a été utilisé
dans une plage d’intensité allant de 90 A a 120 A. La hauteur d’arc a été maintenue constante
afin d’assurer une tension stable de 14 V £ 0,5 V en régime permanent. Un gaz de protection
(argon 99,995 %) assurant 'amorgage de I'arc et protégeant de 1'oxydation pendant 1'exécution
des passes a été employé avec un débit de 12 L.min~!. Aucun nettoyage par brossage mécanique
n’a été effectué entre les passes, laissant apparaitre ainsi des traces d’oxydes a la surface des
cordons de soudure et a leur proximité (Figure 2.2). Le nombre de passes exécutées pour chaque
configuration de soudage est illustré Figures 2.2a et 2.2b, représentant les soudures S1 a S7,
réalisées sur la face arasée de la maquette N1. Les soudures S8 a S14 ont été réalisées avec le
méme nombre de passes sur la face non arasée. Ainsi, chaque soudure est caractérisée par la

puissance émise (W) lors du soudage, qui est donnée par la relation :
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Qr=UlI (2.1)
ott, U et I dénotent respectivement la tension et 'intensité. L’énergie de soudage? (J/mm) est
donnée par la relation :
_ Qs _Er

- (2.2)

E
L ) l

ou, v, Fr et [ correspondent respectivement a la vitesse d’avance de la torche, a I’énergie totale
émise sur la passe et a la longueur de la passe.

Le détail pour chaque soudure mentionnée précédemment est indiqué dans le Tableau D.1,

Annexe D.1.

$1 S2 S3 S4 S5 S6 s7

o

Tole9 —
Tole8 —
Tole7 —
Tole6 —
Tole5 —
Tole4 —
Tole3 —
Tole2 — =

Tole1 —

Direction du soudage

3 3 Balayage ~0,5Hz M
| TN TN AN RN | gﬁ ‘ L L Balayage -0 1z
1 1 A7 TN /.L_’\ T B2 3 4 : h

(a) Maquette N1 : soudure S1 & la soudure S4 (b) Maquette N1 : soudure S5 & la soudure S7

FIGURE 2.2 — Maquette N1 apres les opérations de soudage TIG.

Afin de faciliter la caractérisation a travers des observations au microscope optique et électro-
nique a balayage, un échantillonnage de la maquette N1 a été réalisé par une machine de découpe
au jet d’eau, disponible & 1'Ecole Nationale d’Ingénieurs de Metz (ENIM). La découpe au jet
d’eau a permis d’extraire chaque soudure et le mur de barres environnant, sans altérer mécani-
quement ou thermiquement la microstructure de la région d’intérét. Les découpes jet d’eau ont
été effectuées avec une buse de 0,78 mm de diametre et un abrasif & base de grenat (mesh 80), une

pression en sortie de 3700 bars et une vitesse d’avance de 10 mm/min. Ces parametres permettent

2. Strictement : énergie linéique de soudage
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de garantir une découpe dans de I'acier 316L massif d’une épaisseur de 54 mm, correspondant a

la hauteur de la maquette N1.

2.2.2 Brasage et soudage de la maquette N2

Une maquette N2 a également été brasée et soudée pour répondre aux mémes objectifs que
la maquette N1. La maquette N2 possede 12 passages d’ondes (au lieu de 10 pour la maquette
N1), pour une longueur, largeur et hauteur apres brasage valant respectivement 430 mm, 160 mm
et 64 mm. La maquette N2 a été brasée dans les mémes conditions que la maquette N1. Une
des faces de la maquette a été arasée sur toute sa surface par fraisage et pour laquelle, 3 mm de
matiere ont été enlevée. L’arasage par fraisage permet un meilleur controle de 1’épaisseur enlevée

par rapport a un arasage a la disqueuse.

Comme indiqué précédemment, le soudage a été effectué manuellement et aucun préchauffage
n’avait été appliqué. Les différentes passes ont été exécutées horizontalement et dans le méme sens,
avec des vitesses d’avance comprises entre 53 mm.min~—! et 58 mm.min~!. Un courant continu avec
une polarité directe (DC) a été utilisée & une intensité de 75 A. La hauteur d’arc a été maintenue
constante afin d’assurer une tension stable de 12,5 V £ 0,5 V en régime permanent. Un gaz de
protection (argon 99,995 %) assurant l'amorcage de l'arc et protégeant de I'oxydation pendant
I'exécution des passes a été employé avec un débit de 12 L.min~!. Un nettoyage par brossage
mécanique a été effectué entre les passes, afin de limiter 'apparition d’oxydes a la surface des
cordons de soudure et a leur proximité. Les soudures S15 et S17, ont été réalisées sur la face
arasée de la maquette N2. La soudure S16 a été réalisée sur la face non arasée (Figure 2.3). Le dé-

tail pour chaque soudure mentionnée précédemment est indiqué dans le Tableau D.2, Annexe D.1.
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FIGURE 2.3 — Soudure S15 sur la maquette N2.

2.2.3 Techniques expérimentales pour les caractérisations chimique
et microstructurale

Dans ce paragraphe, les techniques expérimentales utilisées dans cette étude vont étre décrites

avant d’en présenter les résultats. Toutes ces techniques sont celles du LEMS3.

Microscopie optique

Les images en microscopie optique ont été obtenues avec un microscope Zeiss Axio Imager 2,
équipé d'une caméra CCD. Cet équipement est couplé a un logiciel d’acquisition AxioVisionRel
4.8 permettant I’analyse d’images et le post-traitement. Dans cette étude, la microscopie optique a
été employée afin d’obtenir des micrographies a faible grossissement (x100), puis par assemblage
(image stitching), de reconstruire des cartes permettant de visualiser des surfaces importantes

pour différents échantillons.

Microscopie électronique a balayage

Les images obtenues en électrons secondaires (SE) ou rétro-diffusés (BSE) a haute résolution,
ont été réalisées sur le microscope électronique a balayage (MEB) Zeiss Supra 40 de type FEG,

a des tensions d’accélération allant de 5 keV a 15 keV. Ce microscope est équipé d’'un spectro-
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metre EDX (Energy Dispersive X-ray spectroscopy) Quantax avec un détecteur SDD, couplé au
logiciel d’acquisition Esprit 1.9, permettant des analyses chimiques. Dans le cadre de cette étude,
la fraction volumique des phases analysées étant faible devant la taille de la poire d’interaction
électrons/matiere (< 1 pm?), aucune quantification des éléments chimiques n’a été réalisée. Néan-
moins, 'analyse EDX qualitative a permis de mettre en évidence certaines phases et éléments par
contraste chimique. Le microscope est également équipé d'une caméra EBSD (Electron Backs-
catter Diffraction) Bruker Quantax CrystAlign, couplée au logiciel Esprit 1.9. Cet équipement
permet d’identifier les phases en présence a partir des clichés de diffraction (Figure 2.4). Les angles
entre les bandes de Kikuchi détectées expérimentalement sont comparés avec les angles entre les
bandes théoriques de structures cristallographiques issues d’une base de données existante (Inor-
ganic Crystal Structure Data). La phase identifiée correspond a la phase possédant le plus grand
nombre de bandes indexées (entre 10 et 12) par rapport a la solution théorique, et possédant la
plus faible déviation angulaire avec cette solution. Dans ce but, les cartes EBSD ont été réalisées
sur des échantillons dont la surface est inclinée a 70° par rapport au faisceau d’électrons incident,
mettant en jeu une tension d’accélération de 20 keV, une distance de travail de 15 mm, et une

taille de pas de 0,2 pm.

Electron

Silicon
unit cell

FIGURE 2.4 — Principe de fonctionnement de 'EBSD (Maitland et Sitzman, 2006).
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Par ailleurs, un MEB JEOL 6490 de type tungstene, équipé d’'une caméra EBSD a haute
fréquence d’acquisition Oxford, couplée au logiciel Aztec HKL, a également été utilisé afin d’étu-
dier les désorientations intragranulaires de différents échantillons (Annexe B.1). Dans ce but, les
cartes EBSD ont été réalisées sur des échantillons dont la surface est inclinée a 70° par rapport au
faisceau d’électrons incident, mettant en jeu une tension d’accélération de 20 keV, une distance de
travail de 20 mm, et une taille de pas de 1 pm. Les informations microstructurales mentionnées

ci-dessus ont été obtenues a partir des cartes EBSD post-traitées sur le logiciel Channel 5.12.

Les observations au microscope optique et MEB, ont été réalisées sur différentes sections mé-

tallographiques apres polissage mécanique, dont les plans de coupe sont indiqués sur la Figure 2.5.
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(a) Schéma du plan de coupe (b) Schéma du plan de coupe (c¢) Schéma du plan de coupe
(12) sur le mur de barres (13) sur le mur de barres (23) sur le mur de barres

FIGURE 2.5 — Schémas des trois plans de coupe (12), (13) et (23) étudiés sur le mur de barres.
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2.2.4 Techniques expérimentales pour la caractérisation mécanique

Nanoindentation NHT,

Afin d’obtenir des informations sur les propriétés mécaniques locales de 'acier 316L et des
joints brasés, telles que, le module d’élasticité et la dureté, des essais de nanoindentation ont
été réalisés. Cette technique a été utilisée, car elle est particulierement adaptée pour mesurer
ces deux grandeurs sur des joints brasés de faibles épaisseurs, de I'ordre de 100 pm. Les essais
ont été réalisés avec un nanoindenteur Anton Paar CSM instrument NHT5. Il permet d’atteindre
des chargements maximaux de 500 mN avec une résolution en force et en déplacement théorique
de 1 pN et 1 nm respectivement. La technique de nanoindentation est basée sur le déplacement
vertical d’un indenteur en diamant a la surface plane d’'un matériau, en mesurant la force et la
profondeur de pénétration pendant la charge et la décharge. Le module d’élasticité et la dureté
sont calculés a partir de la courbe force-déplacement (Annexe C.1). Une étude statistique réalisée
a la fois sur les grains de I'acier 316L et des joints brasés, permet d’étudier la distribution de ces
deux grandeurs en fonction de 'orientation cristallographique des grains, ainsi que d’extraire des
propriétés mécaniques locales. D’une part, un indenteur sphérique SH-A15 de rayon équivalent
valant 206 pm a été utilisé pour mesurer le module d’élasticité de 'acier 316L et des joints brasés
(Annexe C.2), en réalisant cinquante indentations dans des grains choisis aléatoirement, pour les
deux matériaux mentionnés ci-dessus. Le chargement est piloté en force et augmente linéairement
a une vitesse de 200 mN /min jusqu’a un chargement maximum de 200 mN et maintenu constant
pendant 30 s. La décharge est également pilotée en force et évolue linéairement a une vitesse de
200 mN/min jusqu’a atteindre une force nulle. D’autre part, un indenteur Berkovich BK-05 a
été utilisé pour mesurer la dureté de l'acier 316L et des joints brasés (Annexe C.3), en réalisant
cinquante indentations dans des grains choisis aléatoirement, pour les deux matériaux mentionnés
ci-dessus. Le chargement est piloté en force et augmente linéaire a une vitesse de 100 mN/min
jusqu’a un chargement maximum de 50 mN et maintenu constant pendant 10 s. La décharge est

également pilotée en force et évolue linéairement a une vitesse de 100 mN/min jusqu’a atteindre
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une force nulle.

Nanoindentation UNHT

Afin d’obtenir des gradients de dureté a des échelles plus fines (intragranulaire) sur les phases
fragilisantes et au sein d’un grain constituant un joint brasé, un ultra-nanoindenteur Anton Paar
CSM instrument UNHT a été utilisé. Cet équipement permet d’atteindre des chargements maxi-
maux de 100 mN avec une résolution en force et en déplacement théorique de 0.4 pN et 0.1 nm
respectivement. Des matrices d’indentation ont été réalisées avec un indenteur Berkovich BS-54,
dans une enceinte isolante, permettant de réduire les ondes acoustiques et électromagnétiques,
assurant ainsi un meilleur signal force-déplacement. Le chargement est piloté en force et augmente
linéairement a une vitesse de 10 mN/min jusqu’a un chargement maximum de 5 mN et maintenu
constant pendant 10 s. La décharge est également pilotée en force et évolue linéairement a une

vitesse de 10 mN/min jusqu’a atteindre une force nulle.

Essai de traction

Afin de tester la résistance mécanique d’un assemblage brasé a température ambiante, des es-
sais de traction uniaxiaux ont été réalisés sur une machine hydraulique ZWICK 100 kN, pilotant
la contrainte uniaxiale avec une cellule de charge. Un extensometre MultiXtens a été utilisé pour
la mesure de déformation uniaxiale, en considérant une longueur initiale de 5 mm. Une vitesse de
déformation nominale constante de 1 x 107! min~! a été pilotée par la traverse mobile. Les essais
ont été réalisés sur trois éprouvettes de norme ISO 527-2, dont la géométrie est indiquée Figure
2.6a. Les éprouvettes sont issues du mur de barres de la maquette N1, directement usinées par
découpe jet d’eau dans le plan de coupe (13) ((Figure 2.5b)), a partir d’un plan .dxf édité sur le
logiciel CATTA V5. Il est important de remarquer que la partie utile des échantillons comporte 6
joints brasés (Figure 2.6a). De plus, trois autres éprouvettes de norme ISO 527-2 ont également
été usinées dans les barres en acier 3161, mais dans le plan de laminage des barres, c¢’est-a-dire,

le plan de coupe (12) (Figure 2.5a).
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(a) Géométrie des éprouvettes ISO 527-2 issues du mur de (b) Essai de traction sur la machine
barres ZWICK 100 kN

FIGURE 2.6 — Géométrie des éprouvettes et équipement utilisé pour les essais de traction

2.3 Considérations métallurgiques des assemblages brasés
316L/BNi-5 avant soudage

Afin de comprendre les phénomeénes de fissuration, il est nécessaire d’étudier la microstructure
a la surface des assemblages brasés avant les opérations de soudage. Dans le plan de coupe (23) du
mur de barres (face non arasée), des phases fragilisantes sont présentes au sein des joints brasés,
pres des surfaces, au niveau des congés de la barre en acier 316L (Figure 2.7a). Leur présence
est due a la forme géométrique des barres et a une quantité de brasure plus importante qui est
retenue par capillarité au contact d’une surface courbée, limitant ainsi son écoulement. Ainsi, lors
du brasage, 'importante quantité de brasure au niveau des congés ne permet pas d’obtenir une
solidification isotherme compléte, due a la diffusion insuffisante des éléments. Par conséquent, cela
mene a la formation de phases fragilisantes. Par ailleurs; un zoom sur un congé (Figure 2.7b),
montre une fissure débouchante d’environ 500 pm au sein des phases fragilisantes mais ne pro-
pageant pas dans le joint brasé vers I'intérieur du mur de barres. La fissure a probablement été
induite par la présence simultanée de phases fragilisantes et de contraintes thermomécaniques gé-
nérées durant le procédé de brasage, lors du refroidissement. Par ailleurs, d’apres les observations,

les fissures dans les phases fragilisantes en surface du mur de barres apparaissent indépendam-
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ment de la face arasée ou non arasée pour la maquette N1. En effet, I'arasage a la disqueuse
n’a pas permis d’aplanir la surface de la maquette de facon homogene, et d’enlever suffisamment
de matitre pour garantir une surface exempte de phases fragilisantes. A linverse, 'arasage par
fraisage de la maquette N2, pour laquelle 3 mm de matiere ont été enlevée, permet d’obtenir une

surface exempte de phases fragilisantes.

Fissure

(a) Micrographie optique d’une coupe métallogra-  (b) Micrographie optique d’une coupe métallogra-
phique du mur de barres issu de la maquette N1  phique du mur de barres issu de la maquette N1
dans le plan (23) dans le plan (23) : zoom sur le congé de la barre

FIGURE 2.7 — Micrographies optiques d’une coupe métallographique du mur de barres issu de la
maquette N1 dans le plan (23), avant les opérations de soudage.

Régions avec une épaisseur de joint brasé < 150 pm

L’imagerie obtenue au MEB couplée a une analyse EDX permet d’obtenir la composition chi-
mique des joints brasés. Loin des bords, les joints brasés sont exempts de phases fragilisantes et
sont constitués d’une solution solide de ¥-Ni riche en Fe, Cr, Si, Mo et assurant la continuité
métallique entre les toles et les barres de fermeture en acier 316L (Figure 2.8a). Ils sont cepen-
dant caractérisés par un gradient de composition chimique dans leur épaisseur (~ 130 pm), di a

I'inter-diffusion des éléments entre 'acier 316L et la brasure pendant la solidification isotherme

(Figure 2.8b).
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(a) Micrographie MEB d’un joint brasé  (b) Evolution de la composition chimique dans le joint brasé

FIGURE 2.8 — Micrographie MEB d’un joint brasé et ’évolution de sa composition chimique.

Régions avec une épaisseur de joint brasé > 150 pm

Les phases fragilisantes présentes dans les joints brasés au niveau des congés des barres en

acier 316L ont été identifiées par EBSD (Figure 2.9) et sont répertoriées dans le Tableau 2.1.

300 pm

k(8" s

(a) Micrographie MEB d’une coupe métal-  (b) Micrographie MEB d’une coupe métal-

lographique du mur de barres issu de la lographique du mur de barres issu de la

maquette N1 dans le plan (23) maquette N1 dans le plan (23) : zoom sur
le congé

FIGURE 2.9 — Micrographies MEB d’une coupe métallographique du mur de barres issu de la
maquette N1 dans le plan (23), avant les opérations de soudage.

La microstructure des phases fragilisantes est majoritairement constituée d’'un équilibre des
phases Ni3;Sijs et CrsNisSis, correspondant respectivement a la phase claire et a la phase plus
sombre sur la Figure 2.10. La cartographie EDX (Figure 2.11), permet de différencier les deux
phases en comparant la répartition des différents éléments chimiques. Ainsi, la phase Niz;Sijo

apparait plus riche en Ni et Si que Cr3Ni;Siy (Figures 2.11b et 2.11e), mais, apparait plus pauvre
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en Cr (Figure 2.11c). Le caractere fragile de ces siliciures est mis en évidence par la présence
de multiples micro-fissures, étant a l'origine de la fissuration a 1’échelle macroscopique lorsque

celles-ci coalescent.

Cr,B

Ni3;Sij,

Précipités riche en
Ni-Si-Cr-Mo

CraNisSi,

FIGURE 2.10 — Micrographie des phases fragilisantes.

Par ailleurs, d’autres phases présentes Figure 2.10 ont été identifiées, telles que les borures de
chrome CryB. Ces derniers ont ’apparence de batonnets d’une épaisseur de ~ 300 nm, dispersés
au sein des siliciures. Ce composé a déja été observé dans divers systemes Ni-Cr-B par Ma et al.
(2010); Sudha et al. (2008); Ferrari et al. (2019). Il est important de noter que la brasure BNi-5
ne contient pas de bore initialement. Cependant, il peut-étre supposé que la poudre ait été en
contact avec des résidus d’autres poudres contenant du bore, telles que, la BNi-1, BNi-3, BNi-4
ou encore BNi-9, dans la colonne d’atomisation servant a la fabrication des poudres. La faible
solubilité du bore dans les structures austénitiques (= 0,0006 % a 800°C) (Busby et al., 2005),
implique un rejet de cet élément dans le liquide a 'interface, lors de la solidification isotherme du

joint brasé, favorisant ainsi la formation de CryB au sein des siliciures.
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(a) Micrographie MEB d’'un joint (b) Micrographie MEB d’un joint
brasé brasé

€r —

20 pm

(¢) Micrographie MEB d’un joint (d) Micrographie MEB d’un joint
brasé brasé

e icrographie un joint
(e) Micrographie MEB d’ joi
brasé

F1GURE 2.11 — Cartographie EDX des phases fragilisantes.

Les précipités les plus clairs sur la Figure 2.10, ayant une morphologie de symboles chinois
et dont le contraste de la répartition chimique indique un enrichissement en Mo (Figure 2.11d),
n’ont pas été identifiés directement a partir des bases de données EBSD. Néanmoins, la compa-
raison entre les clichés de diffraction expérimentaux de ces précipités avec les clichés simulés du
zirconium hexagonal (parametres de maille : ag=0,32310 nm, ¢,=0,51480 nm) ont permis d’obte-
nir la meilleure solution, avec un total de 12 bandes indexées, ainsi qu'un faible écart angulaire

entre les bandes expérimentales et simulées. Le rapport Z—g qui pilote le motif de diffraction dans
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le systeme hexagonal, vaut 1,5933 pour le zirconium précédemment indexé. Ce rapport oo est
treés proche de celui des phases de Laves (Cr, Ni, Fe)y(Nb, Mo, Ti) (groupe d’espace P63/mmc;
structure hexagonale de type MgZn,) identifiées par Grushko, lors du brasage de 1'Inconel 718
avec une brasure BNi-5, dont le rapport o vaut 1,6284. De plus, la morphologie des précipités
observés sur la Figure 2.10, est semblable aux phases de Laves également identifiées par Silva

et al. (2013). Ainsi, les précipités répartis au sein des siliciures semblent étre des phases de Laves

(Ni, Fe, Cr)sMo.

TABLEAU 2.1 — Propriétés cristallographiques des phases identifiées.

Phases solution solide ~-Ni Niz;Siqo Cr3Ni5Siy CryB
Systemes cristallins cubique hexagonale  cubique orthorhombique
Groupes d’espace Fm-3m P321 Py13 Fddd
Parametres de maille (nm) a0=0,3570 a9=0,6671 ag=0,612 a0p=0,4275

- co=1,2288 - co=1,4795

2.4 Considérations métallurgiques des assemblages brasés
316L/BNi-5 apreés soudage

Les micrographies optiques dans le plan de coupe (12) des assemblages apres soudage, ap-
portent des informations sur la géométrie des cordons de soudure en fonction de différents pa-
rametres d’exécution des passes (Figure 2.12). Dans le cas précédent, les cordons de soudure S1
(Figure 2.12a) et S6 (Figure 2.12b) ont été comparés. Le premier, réalisé a 90 A et 14 V implique
une pénétration de 1,5 mm et une largeur de 3 mm, tandis que le second, réalis¢ a 14 V et 120
A, possede une pénétration similaire mais une morphologie plus étalée avec une largeur de 8 mm.
Les coefficients de dilution associés valent respectivement 62% et 75%. Dans ces conditions de
soudage, les fortes dilution et pénétration impliquées lors des premieres passes, permettent de
remettre en solution dans la ZF, les phases fragilisantes présentes en surface du mur de barres.
Cependant, il n’est pas exclu que ces phases puissent exister dans les joints brasés, sur plusieurs

millimetres au-dela de la surface. Ce cas extréme peut étre rencontré lorsque qu’une importante
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quantité de brasure initiale est déposée, empéchant ainsi une solidification isotherme compleéte

pour le cycle de brasage donné.

(a) Micrographie optique du cordon de soudure (b) Micrographie optique du cordon de soudure
S1 dans le plan de coupe (12). Parameétres de sou- S6 dans le plan de coupe (12). Paramétres de sou-
dage : 14 V, 90 A dage : 14 V, 120 A

FIGURE 2.12 — Micrographies optiques des cordons de soudure S1 et S6 dans le plan de coupe
(12).

La micrographie MEB de la soudure S2 dans le plan de coupe (13) (Figure 2.13) indique la
présence de siliciures intergranulaires continues au sein des joints brasés, s’accompagnant égale-
ment d’une fissure continue sur toute la longueur de ’échantillon. Les observations dans ce plan
mettent en évidence ces phases présentes en surface du mur de barres et leur interaction avec la
ZF. Par ailleurs, un zoom de la cavité présente a 'interface du joint brasé¢/ ZF montre que les tem-
pératures atteintes dans la ZF permettent la fusion des siliciures a proximité (Figure 2.14a). Ces
phases subissent ensuite une solidification dendritique caractéristique des faibles gradients ther-
miques et des fortes vitesses de solidification. Le corps des dendrites est constitué d’une solution
solide de ~-Ni, et d’espaces interdendritiques riches en Si ayant ségrégé pendant la solidification
rapide. D’une part, cette micrographie dénote le caractere a bas point de fusion de ces siliciures
par rapport a la matrice de v-Ni qui constitue les joints brasés. D’autres part, elle permet de
mettre en évidence un facies de rupture caractéristique de la fissuration a chaud par liquation. Ce
facies présente une surface lisse vallonnée avec une absence de rupture mécanique. La présence de

liquide résiduel riche en Si qui tapisse le facies est visible Figure 2.14b. Cette morphologie de facies
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a également été observée apres avoir effectué des essais de traction a chaud sur le superalliage
de nickel 152 (Ni-28Cr-8Fe-4Mn-1,2Nb) a 1150°C et a été attribuée par Rapetti (2018) a de la

rupture par liquation.

FIGURE 2.13 — Micrographie MEB a l'interface joint brasé/ZF de la soudure S2 dans le plan de
coupe (13).
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(a) Zoom de la micrographie MEB en électrons (b) Zoom de la micrographie MEB en électrons
secondaires (SE) a linterface joint brasé/ZF de rétrodiffusés (BSE) a l'interface joint brasé/ZF de
la soudure S2 dans le plan de coupe (13) (Figure la soudure S2 dans le plan de coupe (13) (Figure
2.13) 2.13)

FIGURE 2.14 — Micrographies MEB d’une dendrite générée a la suite de la fusion et de la re-
solidification des siliciures lors des opérations de soudage a U'interface joint brasé/ZF de la soudure
S2 dans le plan de coupe (13).

Les micrographies MEB de la soudure S14 dans le plan de coupe (23) (Figure 2.15a), révelent
I’existence de micro-fissures intergranulaires, localisées uniquement dans les joints brasés, a proxi-
mité de la ZF. Ces micro-fissures de longueur supérieures a 500 pm se propagent dans les joints
brasés et débouchent partiellement dans la ZF. Aucune corrélation entre la présence de fissures
et les parametres de soudage, ou encore du nombre de passes n’a été déterminée a l'issue des
observations des différentes soudures de la maquette N1 (Tableau D.1). De méme que, Iappari-
tion de fissures semble étre indépendante de la hauteur de 1’assemblage et de la tole considérée.
Cependant, aucune fissure n’a été observée dans les soudures de la maquette N2, a la fois sur la
surface arasée et non arasée (Tableau D.2). De fagon générale, il est important de noter que, la
matiere dans la ZAT se déforme a la suite des hautes températures atteintes localement et sous
I’action du retrait du cordon de soudure subséquent. Ces déformations importantes impliquent

une flexion des joints brasés, par rapport au plan horizontal (12) (Figures 2.15a et 2.21).
Un zoom sur la micro-fissure du joint brasé supérieur (Figure 2.15a) indique la présence de

traces de liquide résiduel sous forme de gouttes dans le fond de la cavité, ainsi que sur les bords

de la fissure, visibles grace au contraste chimique (Figure 2.15b). Cette observation est également
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(a) Micrographie MEB a linterface joint bra- (b) Zoom de la micrographie MEB a linterface
sés/ZF de la soudure S14 dans le plan de coupe joint brasés/ZF de la soudure S14 dans le plan
(23). Le cadre rouge en pointillé indique la sur-  de coupe (23) (Figure 2.15a)

face zoomée (Figure 2.15b)

FIGURE 2.15 — Micrographies MEB des micro-fissures générées a la suite des opérations de soudage
a linterface joints brasés/ZF de la soudure S14 dans le plan de coupe (23).

appuyée par une cartographie EDX, pour laquelle, des traces de Mo, Si et Nb sont présentes en
plus forte concentration en bord de fissure (Figure 2.16). La présence de Nb, initialement présent
dans I'Inconel 625 uniquement, est utile, car il joue le role de traceur. Ainsi, la théorie de trans-
port diffusionnel aux joints de grains de cet élément, lors de solidification de I'Inconel 625, est

envisageable.

Cette hypothese peut étre accréditée par une autre micrographie MEB du cordon de soudure
S1 dans le plan de coupe (23) (Figure 2.17a), sur laquelle, une fissure intergranulaire d’environ
500 pm ne débouchant pas dans la ZF, peut étre observée. Contrairement a la micrographie Fi-
gure 2.15a, aucune trace de liquide n’est visible. La cartographie EDX (Figure 2.18) indique une
forte présence de Si au sein de la fissure, mais aucune différence de concentration vis-a-vis du Mo
(Carte EDX du Nb indisponible). De plus, un zoom sur la micro-fissure (Figure 2.17a) indique que
la décohésion intergranulaire semble étre accentuée par une forte déformation plastique, visible a

travers le gradient d’orientation a 'extrémité du grain (Figure 2.17b).

Des études analogues sur la fragilisation aux joints de grains due a la présence de S et P ont

montré qu’un total de 30 ppm massique de ces éléments était suffisant pour favoriser la décohésion
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(a) Répartition du fer (b) Répartition du nickel

10 pm 10 ym

(c) Répartition du chrome (d) Répartition du molybdéne

(e) Répartition du silicium (f) Répartition du niobium

FI1GURE 2.16 — Cartographie EDX de la micrographie Figure 2.15b.

intergranulaire et 'augmentation du nombre de fissures pour des essais mécaniques standardisés
(Nishimoto et al., 2006a; Rapetti, 2018). Par conséquent, la micro-fissuration au sein des joints
brasés semble fortement influencée par la présence de Si aux joints de grains, fragilisant ces der-
niers, bien qu’aucune valeur quantitative viable n’ait pu étre obtenue dans cette étude quant a
sa concentration. Les déformations d’origine thermomécanique induites dans la ZAT, due aux
opérations de soudage, favorisent la décohésion intergranulaire et la formation de micro-fissures
pouvant propager partiellement dans la ZF. Le cas échéant, les éléments de Nb et Mo, ayant
une forte tendance a ségréger dans le liquide, peuvent par diffusion aux joints de grains, étre

transportés de la ZF jusque dans les micro-fissures. Cependant ces observations ponctuelles ne
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(a) Micrographie MEB a linterface joint bra- (b) Zoom de la micrographie MEB a linterface
sés/ZF de la soudure S1 dans le plan de coupe joint brasé/ZF de la soudure S1 dans le plan de
(23). Le cadre rouge en pointillé indique la sur-  coupe (23) (Figure 2.17a)

face zoomée (Figure 2.17b)

FIGURE 2.17 — Micrographies MEB d’une micro-fissure générée a la suite des opérations de sou-
dage a l'interface d'un joint brasé/ZF de la soudure S1 dans le plan de coupe (23).

permettent pas de statuer sur le mécanisme exact de fissuration. Celui-ci peut étre qualifié de
liquation par ségrégation ou encore, de fragilisation aux températures intermédiaires, qui est un

phénomene caractéristique de la perte de ductilité a chaud.

Néanmoins, les nombreuses observations montrent qu’en I’absence de micro-fissure, les joints
brasés et I'acier 316L ne subissent qu’'une déformation plastique lors des opérations de soudage
(Figure 2.19). La rupture totale des joints brasés, impliquant une fissuration débouchant d’une
part, a la surface du mur de barres et d’autre part, au niveau des ondes, est favorisée par la pré-
sence de siliciures intergranulaires et continus a travers les joints brasés, comme observés Figure
1.9d. La présence de faibles quantités de ces phases fragilisantes a la surface du mur de barres, ne
semble pas constituer une menace au regard de l'intégrité d’un assemblage brasé et soudé, bien
qu’il faudrait le vérifier. En effet, le chargement thermomécanique lors du fonctionnement des
échangeurs peut provoquer des cycles de fatigue qui pourraient conduire a la propagation de ces

fissures et a la rupture (Dib, 2007; Picard, 2008).
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(a) Répartition du fer (b) Répartition du nickel

100 pm

(c) Répartition du chrome (d) Répartition du molybdéne

100 pm

(e) Répartition du silicium

FIGURE 2.18 — Cartographie EDX de la micrographie Figure 2.17a.

Les déformations plastiques observées a 'interface de la ZF et du MB peuvent potentiellement
jouer un réle dans les mécanismes de fissuration intergranulaire. C’est pourquoi, la section suivante
décrit les résultats de 'analyse de la déformation plastique & proximité de l'interface de la ZF /MB

pour différentes soudures.
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FIGURE 2.19 — Micrographie MEB a l'interface joint brasé/ZF de la soudure S7 dans le plan de
coupe (23).

2.4.1 Quantification de la désorientation intragranulaire

Dans le cadre de cette étude, la caractérisation de la magnitude et de la distribution spatiale
de la déformation plastique d’un assemblage brasé apres soudage s’est avérée essentielle. En ef-
fet, a partir de ces données, il est possible d’adapter 1’énergie de soudage afin de limiter cette
déformation, ainsi, diminuer le risque de formation de micro-fissures pouvant potentiellement se

propager (Annexe B.1).

La carte EBSD (Figure 2.20a) permet de visualiser I'orientation des grains a I’aide de la re-
présentation de 'IPF (Inverse Pole Figure)® tracée le long de 'axe vertical Z. D’une part, une
croissance épitaxiale des grains de la ZF, partageant la méme orientation que les grains du métal
de base est observable. D’autre part, les grains de la ZF posseéde une morphologie colonnaire,
caractéristique du soudage TIG. Les gradients de couleur a l'intérieur des grains témoignent
de la désorientation intragranulaire induite par les déformations plastiques. Les déformations
plastiques et les hautes températures atteintes permettent la restauration et la recristallisation
dynamique dans les zones micro-fissurées au sein des joints brasés, dans lesquelles, de nouveaux

grains mesurant de 1 pm a 30 pm sont visibles. La Figure 2.20b est une carte de la désorientation

3. LIPF affiche pour chaque cristaux, la direction des pdles (normale & un plan cristallographique) qui est
colinéaire avec une direction spécifique du repére de I’échantillon (ici axe Z).
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intragranulaire KAM (Kernel Average Misorientation), indiquant la répartition des gradients de
déformations locaux induits par les dislocations géométriquement nécessaires (Annexe B.1). Ces
derniers sont forts dans les joints brasés et 'acier 316L et notamment a proximité des fissures,
rappelant le mécanisme de perte de ductilité a chaud. Par ailleurs, d’apres les définitions ins-
taurées dans le chapitre 1, les régions fissurées dans les joints brasés peuvent étre qualifiées de
ZAT, étant donné que celles-ci ne semblent pas avoir atteint la température du solidus, mais dans

lesquelles, la microstructure est altérée par I'histoire de la température.

0° 10 2°

(a) Carte EBSD en mode IPF selon la direction (b) Carte EBSD de désorientation intragranu-

Z a linterface joint brasé/ZF de la soudure S7 laire KAM (Kernel 5 x 5) & linterface joint

dans le plan de coupe (23) brasé/ZF de la soudure S7 dans le plan de coupe
(23)

FIGURE 2.20 — Cartes EBSD a l'interface joint brasé/ZF de la soudure S7 dans le plan de coupe
(23).
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L’évolution de la magnitude de la déformation plastique dans I’épaisseur du mur de barres,
en fonction du nombre de passes, de la position de la tole, ainsi que de I'énergie de soudage a
été étudiée. Dans ce but, des cartes EBSD ont été effectuées sur des zones contenant une tole et
deux joints brasés adjacents, a des distances respectivement égales a 0 pm (interface ZF/MB),
2000 pm et 4000 pm, comme indiqué Figure 2.21 et pour lesquelles le GOS (Grain Orientation
Spread) est calculé (Annexe B.1). Les observations ont été effectuées dans le plan (23), apres
que les découpes aient été réalisées au milieu de chaque soudure énoncée ci-dessous. Dans cette
analyse, les soudures S1, S5, S6 et S7 (Tableau D.1) ont été étudiées pour la 8¢ téle, en accord
avec la nomenclature Figure 2.2a. La soudure S15 (Tableau D.2) est également étudiée pour les
geme eme ot 11¢Mme€ t5les, ainsi que la soudure S17 pour la 7€ tole. Les résultats sont présen-
tés sur les Figures 2.23 et 2.24, pour lesquelles, chaque soudure est indexée par la position de

la tole (lettre ¢, suivi de la position de la tdle), le nombre de passes et 1’énergie de soudage moyenne.

Un état standard a été fixé afin d’étudier les différentes configurations comparativement. L’état
standard est défini par des mesures de GOS avant les opérations de soudage. Celles-ci sont repré-
sentées par les marqueurs noirs sur les Figures 2.23 et 2.24, qui affichent 1’évolution du GOS dans
I’épaisseur du mur de barres. Dans les trois zones mesurées, le GOS oscille entre 0,2° et 0,3°, in-
diquant une faible magnitude de déformation plastique. Par ailleurs, il est possible de représenter
la distribution spatiale du GOS(i)* en projetant leur valeur sur la carte EBSD, comme indiqué

Figure 2.22.

D’apres la Figure 2.23, le GOS décroit en se déplacant vers l'intérieur du mur de barres et
tend & converger vers la valeur standard (marqueurs noirs). Le GOS est plus élevé pour la soudure
S7 et les 12 passes effectuées, que pour 'unique passe de la soudure S1, valant a l'interface, 2° et
0,8° respectivement. Pour les configurations intermédiaires, la soudure S5 présente des résultats
proches de la soudure S6. La premiere est constituée de cing passes, contre une unique passe

pour la seconde, mais exécutée avec une énergie de soudage moyenne environ trois fois plus élevée

4. Le GOS(i) correspond & la valeur du GOS de chaque grain i dans la zone d’intérét (Annexe B.1)
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2000 pm

4000 pm 2000 pm 0 pm

FIGURE 2.21 — Zones des cartes EBSD réalisées pour les mesures du GOS dans le plan de coupe
(23).

0° 30 6°

FIGURE 2.22 — Carte EBSD indiquant la distribution spatiale du GOS(i) & linterface joint
brasé/ZF de la soudure S7 dans le plan de coupe (23).
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(1416 J/mm). Ce résultat démontre que 'énergie de soudage semble avoir un impact important
quant a la magnitude de déformation plastique générée au sein du mur de barres. Ainsi, pour les
premieres passes d’assise lors du soudage des tétes sur les échangeurs de chaleur, une faible énergie

de soudage devrait étre utilisée préférentiellement afin de limiter les déformations plastiques.

D’aprés la Figure 2.24, le GOS mesuré a linterface ZF/MB de la 2°™m¢ 7€ et 11°m¢ tole
pour la soudure S15 vaut respectivement 1,78° 1,92 et 1,82°. Les valeurs pour chacune des toles
baissent a travers le mur de barres, mais restent tres proches. Ainsi, la magnitude de déformation
plastique induite par le soudage semble étre la méme sur toute la hauteur de la maquette. Apres
I'exécution de 20 passes, comme c’est le cas pour la soudure S17, le GOS a l'interface ZF/MB
semble converger vers une valeur limite, oscillant autour de 2°. Par ailleurs, la soudure S7, otu, 12
passes ont été exécutées (Figure 2.23), possede un GOS a l'interface ZF/MB de 2°. Cette valeur
est sensiblement plus élevée que pour les soudures S15, ou, 16 passes ont été exécutées. Cela
peut s’expliquer par la restauration de I’écrouissage, qui contrebalance la déformation plastique
locale. En effet, apres un certain nombre de passes, les hautes températures atteintes localement,
permettent le réarrangement des dislocations. Par conséquent, la désorientation intragranulaire
diminue, abaissant ainsi la valeur du GOS (Annexe B.1). Cet écart peut également s’expliquer
par la résolution de la méthode, quant a sa capacité a estimer la magnitude de la déformation

plastique locale.
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FIGURE 2.23 — Etude du GOS sur la maquette N1.
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FIGURE 2.24 — Etude du GOS sur la maquette N2.

Ainsi, les analyses du GOS permettent de mettre en évidence que la génération de contraintes
durant les opérations de soudage, conduit a une déformation plastique pres du cordon de soudure.
Celle-ci est élevée a I'interface du métal de base et de la zone fondue, mais décroit rapidement en

s’éloignant vers l'intérieur du mur de barres.
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2.5 Caractérisations mécaniques micro et macroscopique
des assemblages brasés

Afin d’évaluer la résistance mécanique de 'acier 316L et des joints brasés a température
ambiante, des essais de nanoindentation (Annexe C.1) et de traction ont été réalisés sur des as-

semblages brasés.

2.5.1 Essais de nanoindentation

D’apres la Figure 2.25, les répartitions du module d’élasticité et de dureté pour 'acier 316L
ainsi que pour les joints brasés, décrivent une distribution gaussienne. D’une part, cela met en
évidence l'orientation aléatoire des grains des deux matériaux apres le procédé de brasage. D’autre
part, cette distribution démontre I'anisotropie élastique et plastique des grains. Concernant 1’ani-
sotropie élastique de l'acier 316L, les valeurs du module d’élasticité s’étendent de 120 GPa a
260 GPa, dont le rapport de la valeur la plus elevée sur la plus faible vaut ~ 2,2. La littérature
suggere qu’il existe un rapport théorique Ej11/ Ego; = 3 pour ce matériau CFC, ou Ej1; et Egg
dénotent respectivement les modules d’élasticité d’un cristal dont les plans {111} et {001} sont
perpendiculaires & la direction de chargement de 'indenteur (Stinville et al., 2011). Cet écart
peut-étre justifié par une étude statistique sur 50 grains, qui ne permet pas de capturer toutes
les orientations possibles. Les valeurs de module d’élasticité des grains constituant les joints bra-
sés sont légerement plus faibles que pour 'acier 316L, impliquant une différence de 8 GPa en
moyenne entre les deux distributions (Tableau 2.2). Cette différence est due a la variation locale

de composition chimique qui modifie le potentiel interatomique de la maille cristalline.

Cependant les joints brasés posseédent une dureté significativement plus élevée que l'acier 316L,
impliquant ainsi une plus grande résistance a la déformation plastique, due a la composition riche
en nickel des joints brasés. Les valeurs de dureté Hyr moyennes valent 2,1 GPa et 2,5 GPa pour

l'acier 316L et les joints brasés, respectivement (Tableau 2.2).
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TABLEAU 2.2 — Propriétés mécaniques mesurées avec le nanoindenteur NHT5.

Matériaux 316L  joints brasés unité
Moyenne du module d’élasticité 191 183 GPa
Ecart-type du module d’élasticité 29,5 22,1 GPa
Moyenne de dureté Hjr 2,1 2,5 GPa
Ecart-type de dureté Hyp 0,15 0,11 GPa
I 316L I 316L
26 [ ] Joint brasé % [ Joint brasé
24 24 _—
22 221
20+ 20
18 18-
qh, 16_ qh’ 16_
S 141 S 14
€ 12 § 12
Z 101 Z 10-
8 84
6- 6
4 4
24 21
0 ] | | | 0 — —
100 120 140 160 180 200 220 240 260 1,8 1,9 20 2,1 2,2 23 24 25 26 27 28 29

Module d'élasticité (GPa) Dureté H,; (GPa)

(a) Distribution du module d’élasticité des joints (b) Distribution de la dureté des joints brasés et
brasés et de I'acier 316L de l'acier 316L

FIGURE 2.25 — Distribution des propriétés mécaniques locales obtenue par nanoindentation avec
I’équipement NH'T.

Afin de mettre plus en évidence les variations locales de propriétés mécaniques au sein d’un
joint brasé monophasé -, une matrice d’indentation 31 x 11 a été réalisée avec le nanoindenteur
UNHT (Figure 2.26). Le gradient de dureté H;r demeure peu marqué au sein d’un grain du joint
brasé, dans lequel, les valeurs de dureté varient entre 3,9 GPa et 3,5 GPa. Néanmoins, le gradient
augmente a 'interface entre les grains constituant le joint brasé et l'acier 316L respectivement,
en passant de 3,5 GPa a 2,9 GPa. Il est important de noter que le gradient de dureté entre I'acier

316L et un joint brasé dépend fortement de l'orientation des grains comme indiqué Figure 2.25b.

Une autre matrice d’indentation 21 x 16 sur une surface couvrant a la fois un grain d’un joint

brasé, ainsi que les phases fragilisantes, a été réalisée avec le nanoindenteur UNHT. Les résultats
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indiquent que la dureté Hjr des siliciures Niz;Sijs et CrzNisSip atteignent =~ 17 GPa (Figure
2.27). Plus localement, les valeurs de dureté H;r des précipités riches en Ni, Cr, Si, Mo, ainsi
que les phases CryB atteignent 22 GPa. Bien que la dureté H;r des siliciures soit approximati-
vement trois fois plus élevée que la matrice ductile constituant les joints brasés, dont les valeurs
sont comprises entre 4,8 GPa et 7 GPa, cette grandeur, définie comme étant la résistance a la
déformation plastique, ne permet pas de statuer sur la résistance a la fracture des matériaux.
En effet, cette définition est insuffisante car elle ne prend pas en compte quantitativement la
déformation plastique au sens strict du terme (%—OL), ni la capacité d’écrouissage d'un matériau,
contrairement a un essai de traction uniaxial (Annexe C.3). Par conséquent, il devient complexe
d’établir une corrélation directe entre la dureté et la résistance a la fracture, sans différencier le

comportement ductile et fragile des matériaux testés (Ding et al., 2004), qui plus est, demeure

un concept subjectif et encore sujet a de nombreux débats (Lawn et Marshall, 1979).
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FIGURE 2.26 — Matrice de dureté H;pr 31 x 11 réalisée sur un joint brasé monophasé v avec le
nanoindenteur UNHT.
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FIGURE 2.27 — Matrice de dureté Hyr 21 x 16 réalisée sur un joint brasé monophasé v et les
phases fragilisantes avec le nanoindenteur UNHT.

Selon Yang et al. (2012), la relation entre 1'état de contrainte dans un assemblage brasé et
I’épaisseur des joints brasés, au cours d'un essai de traction, n’est pas clairement comprise. Pa-
rallelement, d’autres auteurs ayant étudié le comportement mécanique en traction d’assemblages
soudés, ont considéré un rapport permettant de prédire si la rupture intervenait dans le métal de
base (MB) ou dans la zone fondue (ZF) (Kim et al., 2009; Hertelé et al., 2013; Ye et al., 2013).

Ce rapport s’exprime comme suit :

RZF _ gD
TRy = (W) (2.3)

o, RZF et RMB dénotent, la résistance maximale & la traction de la zone fondue et du métal
de base respectivement. Si le ratio rg < 0, la déformation plastique se concentre principalement
dans la ZF et la rupture s’amorcera dans cette région. A l'inverse, si rg,, > 0, la déformation
plastique se concentre principalement dans le MB. Ce simple critere empirique peut étre trans-
posé pour les assemblages brasés, pour lequel, la ZF est remplacée par un joint brasé (JB). De
plus, contrairement aux études énoncées précédemment, la résistance maximale a la traction est

substituée par la dureté H;r du joint brasé et de l'acier 316L. A partir de ces modifications,
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I'équation (2.3) peut étre remplacée par la relation suivante :

HJB _ HMB
THip = ( ITH%BIT > <24)

L’équation précédente est vraie sous certaines hypotheses, a savoir : I'acier 316L et les joints
brasés sont constitués d’une structure austénitique écrouissable, pour lesquels, la composition
chimique et la taille des grains est proche. Ainsi la résistance maximale a la traction R,, peut
étre raisonnablement substituée a la dureté H;7 en accord avec I’équation (C.8). Les joints brasés
sont exempts de phases fragilisantes ou de porosités, pouvant provoquer une rupture prématurée
initiée au sein des joints brasés. La ségrégation du silicium aux joints de grains induite pas le
brasage n’influence pas la résistance intergranulaire & la température ambiante (effet interfacial)

(Saxton et al., 1971).

D’apres les valeurs moyennes des distributions de dureté H;r disponibles dans le Tableau 2.2,
le rapport rg,,=0,20, indiquant ainsi que les joints brasés posseédent une résistance a la rupture
potentiellement supérieure a ’acier 316L. Cependant, ce critére ne permet pas de mesurer la
valeur minimale du rapport rg,,., pour lequel, la probabilité de rupture dans les joints brasés et
I’acier 316L est égale. De plus, comme il est indiqué Annexe C.3, la valeur de dureté dépend de
la méthode de mesure. Ainsi, la valeur du rapport rpg,, peut varier sensiblement en fonction de
cette derniere. C’est pourquoi, pour vérifier ce critére, des essais de traction sur les éprouvettes
en acier 316L avec joints brasés issues du mur de barres ont été effectués. De plus, des essais de

traction sur des éprouvettes en acier 316L ont également été réalisés a titre comparatif.
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2.5.2 Essais de traction

D’apres les résultats des essais de traction (Figure 2.28a), la courbe de I’éprouvette en acier
316L avec joints brasés (courbe noire)® posséde une limite d’élasticité d’environ 190 MPa, ainsi
qu’un écrouissage non linéaire sur I’ensemble du domaine plastique. Sur les trois éprouvettes tes-
tées, la rupture ductile se produit dans 'acier 316L, en ayant atteint la résistance maximale a la
traction de 520 MPa (Figure 2.28b) et un allongement a la rupture de 0,95. Ces résultats sont
en accord avec les valeurs obtenues pour un assemblage brasé 316/BNi-5 (Figure 1.8). La Figure
2.28c montre une double striction de part et d’autres de la tole brasée, qui résulte d'une plus
forte déformation dans l'acier 316L, due a des valeurs plus faibles de dureté H;r que les joints
brasés. La contrainte tri-axiale apparait majoritairement dans l'acier 316L des barres, menant a
une réduction de section dans cette région jusqu’a la striction, précédant la rupture. L’analyse
du facies de rupture Figure 2.28d indique une zone déformée plastiquement, avec la présence de
cupules caractéristiques de la rupture ductile transgranulaire. Ainsi, il est remarquable que les
joints brasés monophasés montrent une résistance mécanique et une résistance a la rupture élevée,

ce qui est prometteur pour la réalisation d’échangeur en acier 316L.

Par ailleurs, le résultat de 'essai de traction sur une éprouvette en acier 316L (courbe rouge)
(Figure 2.28b) faisant office de courbe de comparaison, indique une limite d’élasticité supérieure
par rapport a la courbe de 'acier 316L avec joints brasés (courbe noire), soit 220 MPa. Bien que la
forme de I’écrouissage soit similaire, la résistance maximale a la traction est également supérieure
et atteint 540 MPa. Cette observation est contradictoire avec la théorie présentée dans cette sec-
tion, qui prévoit qu’'un assemblage 316L/BNi-5 a une résistance mécanique plus élevée que 'acier
316L seul. La résistance mécanique sur un essai de traction apparait d’autant plus élevée que la
fraction volumique de joints brasés dans le volume utile de I’éprouvette est important. Dans le
cas présent, la fraction volumique de joints brasés dans le volume utile de 1’éprouvette est de ~5

%. Cet écart observé entre les deux courbes est principalement di & la direction de prélévement

5. Par soucis de visibilité, une seule courbe est représentée.
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des éprouvettes dans le mur de barres. Les éprouvettes en acier 3161 avec joints brasés ont été
prélevées dans le plan (13) du mur de barres (Figure 2.5b), tandis que les éprouvettes en acier
316L ont été prélevées dans le plan (12) (Figure 2.5b), parallele au plan de laminage des barres
(Figure 2.5a). Ainsi un effet de texture résiduelle dii au laminage peut potentiellement exister

et induire une faible variation de I’écrouissage et ce, malgré le recuit induit par 1’étape de brasage.

Enfin, ’écart observé entre les deux courbes peut également étre dii a une transformation
martensitique o’ induite par déformation plastique, plus importante dans 1’éprouvette en acier
316L. En effet, bien que I'acier 316L soit considéré comme stable par rapport a la transformation
martensitique o’ a température ambiante, celle-ci peut exister en faible proportion pour de grandes
déformations (Manjanna et al., 2008; Novelli, 2017). Les joints brasés avec BNi-5 étant plus riches
en nickel (élément gammagene) que 'acier 316L (Figure 2.8b), la transformation martensitique
est tres peu probable (Serri, 2006). Ceci est également une hypotheése pouvant expliquer la valeur
de résistance a la traction plus élevée pour 'éprouvette en 316L (courbe rouge) par rapport a
I'éprouvette en acier 316L avec joints brasés (courbe noire) (Figure 2.28b). Cependant, dans le
cadre de cette étude, aucune mesure de texture n’a été effectuée. De méme que, la proportion de
martensite o’ apres les essais de traction, n’a pas été estimée. Néanmoins, les éprouvettes apres
essais ont montré des propriétés magnétiques lorsque celles-ci étaient mises en contact avec des

aimants.
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FIGURE 2.28 — Résultats des essais de traction réalisés sur des éprouvettes en acier 316L avec
joints brasés et acier 316L issues du mur de barres de la maquette N1.

2.6 Discussion vers des améliorations futures

La résolution de la technique d’analyse chimique par EDX ne permet pas la quantification de
I’élément Si aux joints de grains, considéré comme étant 1’élément responsable de la décohésion
intergranulaire et de la micro-fissuration induite au sein des joints brasés pendant les opérations
de soudage. Cependant, il est envisageable de quantifier le Si aux joints de grains par des instru-
ments de microanalyse chimique quantitative, a I'aide d’'un détecteur WDX ou idéalement une
sonde atomique ou encore a 1’aide d’un microscope électronique a transmission (MET) couplé & un
détecteur EDX/WDX. Les valeurs obtenues permettraient de corréler la tendance a la fissuration

en fonction de la concentration en Si aux joints de grains a travers des modeles numériques. Par
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exemple, avec une approche énergétique qui consisterait a déterminer 'influence de la ségrégation
sur le travail de décohésion du métal. Il serait également envisageable d’utiliser une approche
atomistique, dont le but serait d’évaluer I'influence de la ségrégation de Si sur la répartition des
densités électroniques dans le joint de grain et d’en déduire son énergie de cohésion (Saindrenan

et al., 2002).

Dans cette étude, aucune statistique sur le nombre et la longueur cumulés de fissures en fonc-
tion du mode opératoire de soudage n’a été menée. En effet, il est difficile d’établir une corrélation
entre ces variables en considérant le nombre important de parametres non maitrisés, tels que, la
concentration en Si aux joints de grains, la fraction volumique de siliciures présents en surface
du mur de barres avant les opérations de soudage. Il est d’ailleurs important de noter qu’aucune
fissure n’a été observée a linterface ZF/MB des soudures de la maquette N2, et ce, pour la face

arasée et non arasée.

De plus, toutes les observations ont été réalisées dans un plan de coupe 2D, ne permettant
pas de statuer sur la longueur des fissures dans la troisieme dimension. Par ailleurs, la micro-
tomographie X 3D ne possede pas une résolution spatiale suffisante pour détecter précisément
les micro-fissures sur des alliages bases fer et nickel, sur une durée de mesure raisonnable (=
10 heures de mesure sur un volume analysé inférieur & 1 cm?®). Une solution plus viable consis-
terait a mesurer la sensibilité de fissuration a chaud via des essais de traction a chaud sur des
éprouvettes standardisées en acier 316L brasées avec BNi-5. Les résultats seraient comparés a des
essais sur des éprouvettes de référence en acier 316L. La sensibilité a la fissuration a chaud serait
alors déterminée au travers des valeurs de résistance maximale a la traction et d’allongement a
la rupture, ainsi que par des observations de facies, en analogie avec les travaux réalisés par Ra-
petti (2018). Il serait également envisageable de s’inspirer des travaux de Bouffier (2006) et Gao

(2017) dans lesquels des essais robustes de fissuration a chaud en zone fondue ont été mis en place.
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L’étude du GOS a l'interface a permis d’identifier I'influence de 1’énergie de soudage et du
nombre de passes sur la déformation plastique du mur de barres. Cependant, il convient de se
demander quelle est la résolution de cette méthode et quel est le degré de confiance qu’il peut
lui étre accordé. De plus, cet indice scalaire ne contient pas les informations nécessaires pour
étre corrélé directement a une, voire plusieurs composantes du tenseur des déformations. Ainsi,
il serait envisageable de calibrer les valeurs du GOS sur des valeurs de déformations obtenues a
travers des essais de traction uniaxiaux et pour différents traitements thermiques. Cela permet-

trait également d’évaluer la restauration de ’écrouissage sur la valeur du GOS.

Enfin, bien que la surface du mur de barres puisse étre arasée par fraisage, 'utilisation de
barres sans congé pourrait étre une solution recommandable afin de limiter la formation des

phases fragilisantes.

2.7 Résumé

Les essais expérimentaux menés dans ce chapitre ont permis la caractérisation métallurgique
du mur de barres d'une maquette d’'un échangeur de chaleur en acier 316L, brasée avec BNi-5 et
soudée avec de I'Inconel 625, dans des conditions industrielles. Les observations au microscope
optique ont permis de visualiser les phases fragilisantes composées principalement de siliciures
Niz;Sijg et CrzNizSis. Celles-ci se forment au refroidissement pendant le cycle de brasage, dans
les congés des barres et dans lesquels, des micro-fissures se propagent jusqu’a atteindre la matrice

ductile de v-Ni qui constitue les joints brasés.

Les observations au MEB ont permis de mettre en évidence les phénomenes de micro-fissuration
a chaud dans la ZAT, a l'interface ZF /MB, provoqués par la présence des siliciures et /ou également
de Si ayant ségrégé dans les joints de grains a la suite du procédé de brasage. Les micro-fissures
se propagent sur ~ 500 pm dans les joints brasés et peuvent également déboucher partiellement

dans la ZF. Dans le cas ou les joints brasés sont constitués d’'un liseré de phases fragilisantes
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intergranulaires et continues suite a un cycle de brasage inadapté, les contraintes de traction
générées par le retrait du cordon de soudure provoque la propagation de fissures amenant a la

rupture totale des joints brasés.

En l'absence de micro-fissure et de phases fragilisantes intergranulaires continues, les joints
brasés et 'acier 316L environnant se déforment plastiquement suite aux opérations de soudage.
La déformation plastique engendrée peut étre corrélée a la valeur du GOS, qui est un indice sca-
laire permettant de mesurer la magnitude et la distribution spatiale de la déformation plastique.
Les différentes mesures du GOS ont permis d’étudier la sensibilité de ’énergie de soudage et du
nombre de passes sur la magnitude de déformation plastique dans I’épaisseur du mur de barres.
Cette déformation est d’autant plus forte que 1’énergie de soudage et le nombre de passes sont
importants. Ainsi, une énergie de soudage inférieure a 1100 J/mm semble adéquate pour limiter

la déformation plastique.

Des essais de nanoindentation ont également été réalisés sur l'acier 316L et les joints brasés
a température ambiante, afin d’obtenir des propriétés mécaniques locales, telles que le module
d’élasticité et la dureté. A partir de ces valeurs, un critere de rupture simple a été utilisé pour pré-
dire la zone de rupture lors d’essais de traction réalisés sur des éprouvettes brasées a température
ambiante. Pour les trois essais de traction réalisés, la rupture ductile apparait dans I'acier 316L,
apres avoir atteint une résistance a la traction de 520 MPa, ainsi qu’un allongement a la rupture de
0,90. Ces résultats montrent que les joints brasés possedent une plus grande résistance a la défor-

mation plastique que 'acier 316L, lorsque ces derniers sont constitués d’'une unique phase de ~-Ni.

Dans ces bonnes conditions de brasage, la faible différence de propriétés mécaniques entre le
métal de base et les joints brasés, ainsi que leur faible épaisseur, permettra de faire des simulations
dans le chapitre 4, en s’affranchissant de ces derniers et en considérant que la microstructure des

assemblages brasés est homogene.
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Chapitre 3

Modélisation phénoménologique de la
restauration de I’écrouissage et
application a la simulation numeérique
du soudage

3.1 Introduction

Comme présenté dans le chapitre 1, plusieurs approches thermomécaniques ont été proposées
pour modéliser le soudage multipasse avec dépot de métal d’apport, qui est une tache particulie-
rement difficile. La question qui a motivé ces recherches est la suivante : Comment la modélisation
et la simulation numérique du soudage avec dépot de métal d’apport peuvent-elles étre effectuées

de maniere simple, efficace et précise?

Dans ce but, une nouvelle loi de comportement établie dans un cadre thermodynamique est
proposée dans ce chapitre, afin de reproduire le phénomene de restauration se produisant durant le
soudage multipasse. Celle-ci prend en compte la restauration de ’écrouissage dépendante du temps
dans une formulation thermo-élasto-plastique, sous 'hypothese des petites déformations. Dans ce
but, une nouvelle variable de restauration (variable interne), associée a une fonction d’écrouissage
isotrope, est introduite dans les équations constitutives. Cette variable de restauration annule
progressivement les effets de la variable d’écrouissage selon une loi d’évolution dépendante de la
température. L’intérét de cette derniere est le nombre réduit de parametres, qui peuvent étre
aisément identifiés a partir d’essais thermomécaniques uniaxiaux. Ce travail s’inscrit dans une dé-

marche cherchant a proposer un outil simple pouvant étre utilisé par des ingénieurs soudeurs, pas
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nécessairement spécialistes en modélisation, mais ayant besoin d’un outil pouvant leur donner des

indications sur les contraintes résiduelles générées en fonction de leur mode opératoire de soudage.

Ce chapitre est structuré comme suit : la deuxieme section introduit les équations constitu-
tives et le cadre thermodynamique du modele proposé. La troisieme section porte sur la procédure
expérimentale et la stratégie d’identification des parametres du modele pour un premier maté-
riau. La quatrieme section présente des exemples de simulations numériques, pour lesquelles, le
matériau est soumis a différents trajets thermomécaniques. Un exemple tri-dimensionnel EF (Elé-
ments Finis) est également présenté pour illustrer les capacités du modele dans un contexte dédié
aux applications de soudage. La cinquieme section est consacrée a l'identification des parametres
d’un deuxieéme matériau. La sixieme section discute des perspectives relatives a 'amélioration du

modele, avant de conclure dans la derniere section.

Dans ce qui suit, les notations suivantes ont été adoptées : les symboles en gras et blackboard
dénotent respectivement, les tenseurs du deuxieme et quatrieme ordre, tandis que les autres
symboles sont des quantités scalaires. Le produit contracté double et le produit dyadique sont

donnés par :

A:B=A,;B;;, (A:B);=AjuBu, (A®B)u=AijBu.

De plus, tous les tenseurs du deuxiéme ordre sont symétriques (4;; = Aj;) et tous les tenseurs
du quatrieme ordre ont au moins une symétrie mineure (A;j, = Ajim = Aqijix). Par conséquent,
ils peuvent étre réduits a des matrices 6 X 1 et 6 x 6 selon la notation de Voigt. I représente le
tenseur identité du second ordre. Les opérateurs hyd(o) et Dev(o) désignent respectivement, la
pression hydrostatique et la partie déviatorique du tenseur des contraintes o, tandis que eq(o)

est la contrainte équivalente de Von Mises :
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hyd(e) = =tr(o),

Dev(o) = o — hyd(o)I,

eq(o) = \/3 (Dev(a) : Dev(a)).

Par ailleurs, ce chapitre ayant fait 'objet d’un article scientifique, les axes et légendes des

figures ont volontairement été conservés en anglais.

3.2 Equations constitutives et cadre thermodynamique

3.2.1 Lois d’état

Le présent modele est basé sur les équations constitutives thermo-élasto-plastique (Lemaitre
et Chaboche, 1990) incluant un écrouissage isotrope indépendant de la température et de la
dilatation thermique. Les variables observables du modele sont la déformation totale € et la
température absolue T, tandis que les variables internes relatives a la plasticité sont la déformation
plastique €, et la variable d’écrouissage p, qui est également référée a la déformation plastique
équivalente. Afin de représenter le mécanisme de restauration de I’écrouissage, une variable interne
additionnelle S est utilisée, se référant dans les prochains paragraphes a la variable de restauration
ou variable d’adoucissement. Cette derniere est introduite dans le potentiel d’énergie libre de

Helmholtz comme suit :

Pl T,ep,p,B) = 5 (e~ ep—eu(T)) : C: (€~ —eu()) + /Op_ﬂ R(€) d€ + puo(T). (3.1)

Dans 'expression ci-dessus, p est la masse volumique, considérée comme constante dans ’hy-
pothese des petites déformations. C est le tenseur de rigidité d’ordre quatre, classiquement formulé

pour des matériaux isotropes massifs et qui est défini par le module d’Young FE et le coefficient de
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Poisson v. g4, représente la dilatation thermique, usuellement exprimée pour un matériau isotrope

par :
en(T) = oI(T — Tp), (3.2)

ol « et Ty décrivent respectivement, le coefficient de dilatation thermique et la température
de référence. Dans ’équation (3.1), R représente la fonction d’écrouissage sous sa forme intégrée,

définie dans le présent modele par une loi linéaire-exponentielle (Lemaitre et Chaboche, 1990) :

R(&) = Q1 (1 — exp(—bE)) + Qa8 (3.3)

ou )1, (Y2 et b sont des parametres matériau, tandis que £ est 'argument de la fonction.
I est important de relever que d’autres formes peuvent étre utilisées pour R(§), tant que cette
fonction est monotone croissante et définie nulle & £ = 0. Le dernier terme de ’équation (3.1),
pwo(T), décrit 1'énergie calorifique, qui est une fonction dépendante de la température donnée
dans I’Annexe A.1.

En suivant la procédure de dérivation thermodynamique classique, 1'expression usuelle de la

contrainte est obtenue :

o ‘ oy
o = pg =C: (8 —&p — €th(T)), —0 = paisp, (34)
et les forces thermodynamiques :
oy B o _
e R(p — B), ke R(p — ). (3.5)

D’apres ’équation (3.5), il peut étre observé que, contrairement aux modeles en plasticité clas-
sique, la fonction d’écrouissage dépend maintenant, de la différence entre la variable d’écrouissage

et de restauration, respectivement, p et 5. D’un point de vue métallurgique, la variable d’écrouis-
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sage p représente les effets des dislocations générées (Aifantis, 1987; Voyiadjis et Abed, 2005), tan-
dis que la variable de restauration J représente le réarrangement et I’annihilation des dislocations.
Ainsi, 3 joue le role d’une variable antagoniste envers la variable interne p. Additionnellement,
I’entropie est définie par :

o

S = _ﬁ, (36)

dont I'expression analytique est donnée dans I’Annexe A.1.

3.2.2 Lois d’évolution

Le second principe de la thermodynamique implique que la dissipation mécanique doit obli-

gatoirement étre positive ou nulle, selon I'inégalité de Clausius-Duhem donnée par :

b — W, — p(th + 5T) > 0

. oy . oY . oY . o . O . .
=0:e—p|l=—": T+ —: - — I > .
o€ ,0< . €+ + c) €p + p+ B+ s > 0 (3.7)

=0:é,— Rp+R3>0.

ou ® et W, décrivent, respectivement, la vitesse de ’énergie dissipée et la vitesse de ’énergie de
déformation. Par conséquent, 1’évolution des variables internes doivent étre écrites en accord avec

I'inégalité ci-dessus, afin de garantir ’admissibilité thermodynamique de la loi de comportement.

Evolution des variables relatives a la plasticité

Habituellement en plasticité associée, les évolutions de la variable d’écrouissage p et la défor-
mation plastique €, sont gouvernées par la loi de normalité de la fonction de charge f, qui active

également le multiplicateur plastique A a travers les conditions de Kuhn-Tucker :

<0, A=0
flo, R) = eq(o) — R— Ry <0, o (3.8)
f=0 A>0
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ou Ry est la limite d’élasticité initiale. Ainsi, les équations d’évolution relatives a la plasticité
sont :
_9f

p=——t A=A, @_EEA:AQML (3.9)

ou A(o) décrivent I’écoulement de la déformation plastique, donné par :

_of §Dev(a‘)

M) = 50 = 2 wlo)

(3.10)
Il est rappelé que la convexité de f au regard des variables associées o et R assure que la

dissipation relative a la plasticité est toujours positive ou nulle, c’est-a-dire o : €, — Rp > 0.
Evolution de la variable de restauration de I’écrouissage

Il est important de garder a l’esprit qu’établir une caractérisation quantitative du phénomene
de restauration reste tres complexe, et c¢’est pourquoi, il n’existe pas de consensus concernant son
évolution (Friedel, 1964; Humphreys, 2017). Cependant, Petkovic et al. (1979) et Farzadi (2015)
ont mis en évidence que la cinétique de restauration de 1’écrouissage est principalement gouvernée
par la température et la densité de dislocations, qui sont deux facteurs agissant comme des forces
motrices du mécanisme de restauration. Basée sur des tendances expérimentales observées dans les
références mentionnées ci-dessus, une loi d’évolution spécifique permettant de décrire la cinétique
de la variable de restauration [ est proposée dans ce travail. Conformément a cette loi, la vitesse
de restauration est définie comme étant le produit de deux sous-fonctions g et h, représentant
respectivement, 'effet de la température et de la densité de dislocations sur la cinétique de

restauration. Cela donne :

B=g(T) x h(p — B). (3.11)

La premiere sous-fonction, exprimée par g, dépend uniquement de la température. Cette fonc-
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tion est choisie sous la forme dune loi puissance de la partie positive! de la différence entre la

lempéralure courante et d’aclivalion, T :
a Y

ou Ar et Ay sont des parametres matériau et T, représente la température seuil a partir de
laquelle le mécanisme de restauration de I’écrouissage devient actif 2. La deuxiéme sous-fonction,
exprimée par h, dépend de la différence entre la variable d’écrouissage et de restauration (p et 3),
dont la valeur est implicitement corrélée a la densité de dislocations courante. Cette fonction est

choisie sous la forme exponentielle suivante :

h(p— ) =1—exp ( - ) (3.13)

Avec cette forme, h tend vers 1 quand la valeur de [ est tres faible devant la valeur actuelle
de p. Dans ce cas, la vitesse de restauration est principalement influencée par la température a
travers la sous-fonction g. Cependant, h diminue progressivement jusqu’a 0 quand (3 s’approche
de la valeur actuelle de p. Dans ce cas, la vitesse de restauration diminue et tend vers zéro, empé-
chant § de dépasser p. Ainsi, le role de la sous-fonction h est de garantir qu’a la température T et
pour 'état de déformation imposée, le matériau ne puisse pas restaurer plus que I’écrouissage qui
a été généré. Il est a noter que le parametre A, controle I'influence de 1’écrouissage subsistant a
restaurer (p—3) sur la vitesse de restauration. Si A, est faible, alors, & température fixée, la restau-
ration de I’écrouissage commencera a diminuer juste avant la restauration compléte. A I'inverse,
si A, est élevé, alors la vitesse de restauration diminuera doucement bien avant la restauration

complete. Ces deux types d’évolution ont été rapportés dans diverses études expérimentales de la

1. La partie positive d’une quantité scalaire a s’exprime par <a>+, telle que <a>Jr =asia>0et <a>Jr =0 si
a < 0.

2. 11 est important de noter que, des observations expérimentales ont démontré qu'une lente évolution de la
restauration existait également & basse température (Orowan, 1940; Messerschmidt et al., 2010; Pham et al., 2015).
Dans le présent modele, la température d’activation T, peut étre interprétée comme le seuil a partir duquel le
mécanisme de restauration devient significativement actif sur 1’échelle de temps considérée.
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restauration sous chargements uniaxiaux (Petkovic et al., 1979; Vandermeer et Rath, 1990; Far-

zadi, 2015). La cinétique de restauration dans I’équation (3.11) est par ailleurs illustrée Figure 3.1.
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FIGURE 3.1 — Représentation schématique de la cinétique de restauration : vitesse de restauration

(B) vs. différence entre la variable d’écrouissage et de restauration (p — ) vs. température (7).

Il est important de souligner que, puisque R et ﬁ sont nécessairement positifs, la dissipation
relative a la restauration de 1’écrouissage est toujours positive ou nulle, i.e. Rf > 0. Par consé-
quent, la relation constitutive proposée est thermodynamiquement admissible, selon 1’équation

(3.7).

3.2.3 Equation de la chaleur

Afin de justifier le calcul thermomécanique découplé, 'équation de la chaleur (1.2) présentée
section 1.4.2, nécessite d’étre explicitée en développant le terme w.. En effet, rigoureusement,
I’équation de la chaleur est obtenue a partir du 1¢ principe de la thermodynamique, dans laquelle
I'expression du potentiel d’énergie libre de Helmholtz est substituée (Lemaitre et Chaboche, 1990;
Chatzigeorgiou et al., 2018; Praud, 2018). Pour le modeéle proposé, 'expression de cette équation

s’écrit apres un calcul approprié (Annexe A.1) :
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pe,T = —divy(q) +w+® —Tal : 6. (3.14)
—_——
Le premier et le second terme de w. décrivent respectivement la dissipation, déja donnée dans

I'équation (3.7), et la source de couplage thermomécanique.

D’apres 'équation (3.14), il est évident que le processus de déformation du matériau influence
I’équation de la chaleur a travers la chaleur interne produite par le travail mécanique w.. De plus,
rigoureusement, les inconnues en déplacement et en température doivent étre déterminées comme
des champs fortement couplés. Celles-ci sont généralement obtenues a travers une analyse ther-
momécanique fortement couplée, pour laquelle, les équations d’équilibre (probléme mécanique)
et I’équation de la chaleur (probleme thermique) sont résolues simultanément, en intégrant tous
les termes de couplage. Cependant, les hautes températures impliquées en soudage sont signifi-
cativement plus importantes que celles générées par le travail mécanique. Dans ces conditions, la
chaleur générée par le travail mécanique, w., peut raisonnablement étre négligée dans 1’équation
de la chaleur (3.14), c’est-a~dire w. ~ 0. En prenant en compte cette hypothese, I’équation de
la chaleur devient insensible a I’état mécanique du matériau. Ainsi, le probléme entier peut étre
traité en considérant une analyse thermomécanique découplée pour laquelle le probléeme ther-
mique est résolu avant le probleme mécanique. Le champ de température obtenu a partir de
I’analyse thermique est utilisé comme donnée d’entrée pour 'analyse mécanique subséquente. Les

simulations présentées dans ce travail sont effectuées dans ce contexte.
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3.2.4 Implémentation numérique

La loi de comportement proposée est implémentée dans un solveur FE
ABAQUS/Standard a l'aide d'une User Material subroutine (UMAT). L’algorithme d’intégration
numérique est basé sur la forme convex cutting plane de I'algorithme return mapping (Simo et
Ortiz, 1985; Ortiz et Simo, 1986; Simo et Hughes, 1998; Praud et al., 2017a,b) détaillé dans I’An-

nexe A.2.

Comme expliqué dans la section précédente, des analyses thermomécaniques découplées sont
considérées dans ce travail. Ainsi, le champ de température est dans un premier temps calculé a
partir de I'analyse thermique, puis utilisé comme donnée d’entrée pour I'analyse mécanique, dans

laquelle, la UMAT est utilisée.

3.3 Identification expérimentale pour ’acier 316L

3.3.1 Procédure expérimentale et essais

Dans cette section, I'application de la loi de comportement précédemment formulée est propo-
sée pour étudier la restauration de ’écrouissage de I'acier inoxydable austénitique 316L. Pour ce
faire, un programme expérimental impliquant des essais uniaxiaux de compression et des traite-
ments thermiques est conduit pour mettre en évidence le phénomeéne de restauration de 1’écrouis-
sage apparaissant pres des cordons pendant le soudage. Il est admis que de hautes températures
avec de hautes cinétiques de chauffage sont atteintes pres des cordons de soudure, tandis que
loin de ces derniers, les températures et les cinétiques de chauffage sont plus faibles (Murugan
et al., 1998). C’est pourquoi, les traitements thermiques doivent étre choisis minutieusement, afin

de simuler les plages de température et de cinétiques vues par la piece soudée, proche des cordons.
Les essais de compression ont été réalisés sur quatre éprouvettes cylindriques nommées S1, S2,

S3 et S4, issues d'un barreau tréfilé a chaud. Les éprouvettes possedent un diametre de 10 mm

et une longueur de 24 mm. En amont des essais, toutes les éprouvettes ont subi un traitement de
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relaxation a 950°C pendant 40 min a 1 bar a l’air libre, afin d’éliminer les contraintes résiduelles
précédemment introduites par le procédé de mise en forme et de préparation des éprouvettes. Les
essais de compression ont été réalisés a température ambiante, T},., = 293,5 K, a 'aide d'une
machine hydraulique ZWICK 100 kN, mesurant la contrainte uniaxiale (o,,) avec une cellule de
charge (Figure 3.3a). Un extensometre MultiXtens a été utilisé pour la mesure de déformation
axiale (¢,,), en considérant une longueur de jauge de 15 mm. Une vitesse de déformation nominale
initiale de 5 x 107* s~! a été imposée par la traverse mobile pour toutes les éprouvettes. Enfin,
les configurations de chargements thermomécaniques suivantes ont été réalisées :

— Trajet du chargement thermomécanique pour 1’éprouvette S1 :

Premieérement, I'éprouvette S1 a été soumise a une déformation en compression de 0,035
(étape 1 : charge), avant d’étre déchargée a contrainte nulle (étape 2 : décharge). L’éprou-
vette a ensuite été chauffée a une température maximale T,,,, (étape 3 : chauffage) et
refroidie jusqu’a la température ambiante T}..,,, tout en étant libre de contrainte (étape
4 : refroidissement). Enfin, I"éprouvette a été soumise & une autre déformation en com-
pression de 0,0353 (étape 5 : charge), avant d’étre une fois de plus déchargée a contrainte
nulle (étape 6 : décharge). Le trajet du chargement thermomécanique est indiqué Figure
3.2a. Pendant cet essai, le traitement thermique (étape 3 et 4) a été effectué sous vide a
4 x 1075 mbar sur un dilatometre NETZCH possédant un systéme de chauffage radia-
tif. La température a été enregistrée a 1'aide d’un thermocouple type S, en contact avec

I’échantillon. Les étapes de chauffage et de refroidissement ont été controlées durant ’essai.

— Trajet du chargement thermomécanique pour les éprouvettes S2, S3, et S4 :

Premierement, les éprouvettes S2, S3 et S4 ont été soumises a une déformation en com-
pression de 0,035 (étape 1), avant d’étre déchargées a contrainte nulle (étape 2). Les
éprouvettes ont ensuite été chauffées a une température maximale T},,, a déformation

maintenue constante (étape 3), déchargées a contrainte nulle et & température maintenue

3. Une valeur de déformation de 3,5 % a été considérée dans ce travail car différentes études ont montré que les
déformations induites durant le soudage correspondaient & des valeurs inférieures & 5 % (Murdnsky et al., 2012a;
Depradeux et Coquard, 2018)
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constante (étape 4), puis refroidies jusqu’a température ambiante T;.0p,, tout en étant libre
de contrainte (étape 5). Enfin, les éprouvettes ont été soumises a une autre déformation en
compression de 0,035 (étape 6), avant d’étre une fois de plus déchargées a contrainte nulle
(étape 7). Le trajet du chargement thermomécanique est indiqué Figure 3.2b. Pendant
ces essais, les traitements thermiques (étapes 3, 4 et 5) ont été effectués sur une machine
GLEEBLE possédant un systeme de chauffage par effet Joule (Figure 3.3b), a la pression
atmosphérique, et avec utilisation d’argon comme gaz protecteur. La température a été
enregistrée avec un thermocouple type K, directement soudé sur les éprouvettes. Pendant
chaque traitement thermique (étapes 3, 4 et 5), il est important de mentionner que la
contrainte n’était techniquement pas mesurable pendant 1’étape de chauffage (étape 3),
qui se déroule a déformation fixe. Ensuite, pendant les étapes suivantes de décharge et de
refroidissement (étapes 4 et 5), pendant lesquelles, les éprouvettes sont libres de contrainte,
la déformation n’était également pas mesurable techniquement. Néanmoins, la déformation
au début du second chargement (étape 6) a été évaluée en mesurant les éprouvettes avant
et apres traitement thermique. Pendant ces essais, le chauffage (étape 3) a été controlé en

température, tandis que le refroidissement (étape 5) a été effectué librement jusqu’a Toom.

Pour chaque échantillon, les détails des traitements thermiques en terme de température maxi-

male, cinétiques de chauffage/refroidissement sont résumés dans le Tableau 3.1.

TABLEAU 3.1 — Détails des traitements thermiques pour les éprouvettes S1, S2, S3 et S4.

Eprouvette S1  S2 S3 S4
Trnaz (K) 673 973 1273 1423
Vitesse de chauffage (K.s™!) 0,7 70 333,3 383,3
Temps maintenu a T},4, () 10 1 1 5

Vitesse de refroidissement (K.s™') 0,3 libre libre libre

11 convient de souligner que, pour le premier trajet thermomécanique (pour ’éprouvette S1),
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Compressive
stress

Compressive
stress

Temperature Temperature

Compressive Compressive
strain strain
m— step 1: loading m—= step 5: loading = step 1: loading = step 5: cooling
= step 2: unloading step 6: unloading = step 2: unloading == step 6: loading
== step 3: heating == step 3: heating step 7: unloading
= step 4: cooling === step 4: unloading

(a) Trajet du chargement thermomécanique (b) Trajet du chargement thermomécanique
pour I’éprouvette S1 pour les éprouvettes S2, S3 et S4

FIGURE 3.2 — Trajets des chargements thermomécaniques expérimentaux.

(a) Essai de compression sur machine (b) Traitement thermique sur une machine
Zwick Gleeble

F1GURE 3.3 — Equipements utilisés pour les essais thermomécaniques expérimentaux.

le traitement thermique a été réalisé dans des conditions de contrainte libre, laissant le matériau
libre de se dilater et de se contracter. De plus, le matériau est exposé a de la restauration sta-
tique, étant donné que le phénomene de restauration d’écrouissage se produit indépendamment
de la plasticité. Une telle configuration est particulierement pratique pour 'identification des pa-
rametres du modele. Cependant, ’équipement mis & notre disposition (dilatometre NETZCH a
systéme de chauffage radiatif) permet de réaliser des traitements thermiques dans des conditions
de contrainte libre, uniquement pour des températures (= 1000 °C) et cinétiques de chauffage

(~1 K.s7!) modérées. C’est pourquoi, seule I'éprouvette S1 a été testée dans cette configuration.
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Afin de surmonter ce probleme, un second trajet thermomécanique a été réalisé pour les éprou-
vettes S2, S3 et S4 avec un autre équipement (machine GLEEBLE a systeme de chauffage par
effet Joule). Celui-ci permettant de réaliser des traitements thermiques sur une plage de tem-
pérature plus élevée, mais a déformation fixée pour I'étape de chauffage. Dans ces conditions, le
matériau ne peut pas se dilater librement, et des contraintes de compression ont été générées dans
I’éprouvette, ayant potentiellement conduit a la plastification pendant cette étape de chauffage.
Par conséquent, le matériau peut également étre exposé a de la restauration dynamique. Puisque
les propriétés élasto-plastiques dans le présent modele sont supposées étre indépendantes de la
température, ce qui n’est pas le cas dans la réalité, les conditions de restauration dynamique ne
sont pas idéales pour l'identification des parametres du modele. Néanmoins, dans le contexte de
cette premiere étude, ces essais seront tout de méme utilisés pour 'identification des parametres

du modele.

3.3.2 Identification des parametres

Les parametres du modele constitutif proposé ont été identifiés a partir des essais introduits

précédemment.

Pour I'éprouvette S1, la température maximale 7,,,, apparait comme n’étant pas suffisam-
ment élevée pour activer le mécanisme de restauration. De plus, cet essai peut étre utilisé pour
identifier les parametres de plasticité Ry, Q1, Q2 et b a travers des procédures standards (Le-
maitre et Chaboche, 1990). Le coefficient de dilatation thermique «, est directement déterminé a
partir des mesures du dilatometre pendant le traitement thermique. Les parametres obtenus sont
listés dans la partie supérieure du Tableau 3.2. Les données expérimentales pour cet essai sont

comparées a la réponse simulée Figure 3.4.
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FIGURE 3.4 — Essai thermomécanique pour I’éprouvette S1. Sur la Figure 3.4a, les lignes pointillées
indiquent la réponse expérimentale, tandis que les lignes en trait plein représentent la réponse
simulée par le modele, en utilisant la température mesurée expérimentalement sur la Figure 3.4b.
Le code couleur des différentes étapes est le méme que sur la Figure 3.2a, également rappelé
Figure 3.4b.

Les parametres de restauration d’écrouissage sont ensuite identifiés a partir des données ex-

périmentales provenant des éprouvettes S2, S3 et S4. Les parametres T,, Ap, A, A, ont été
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identifiés en utilisant un algorithme d’ingénierie inverse, basé sur la technique de Levenberg-
Marquardt (Levenberg, 1944; Marquardt, 1963; Meraghni et al., 2014). Cette méthode consiste a
ajuster les parametres inconnus du modele en minimisant une fonction cofit, généralement expri-
mée par la méthode des moindres carrés entre la réponse simulée et expérimentale. Il est rappelé
que la réponse expérimentale n’est pas mesurée pendant le traitement thermique (étape 3, 4 et 5).
Ainsi, l'identification a été effectuée uniquement sur les étapes de charge et de décharge (étape
1, 2, 6 et 7). Les parametres obtenus sont listés dans la partie inférieure du Tableau 3.2. Les
comparaisons entre les données expérimentales et les réponses simulées sont présentées Figure 3.5

pour les éprouvettes S2, S3 et S4.

TABLEAU 3.2 — Parameétres matériau identifiés pour I’acier inoxydable austénitique 316L.

Caractéristique Parametre valeur unité
Elasticité E 193500 MPa
(a T =293,5 K) v (valeur standard ) 0,3 -
Dilatation thermique « 17,1 x 107 K-!
(2293,5 < T < 1373,5 K) 1Ty 293, 5 K
Plasticité Ry 190 MPa
(AT =293,5 K) Q1 50 MPa

b 400 -

Q2 2880 MPa
Restauration d’écrouissage T, 673,5 K
(aT > 673,5 K) Ar 5x 1077 K4 g1

Ap 2,5 -

A, 40 -

Pour I’éprouvette S1 (Figure 3.4), comme mentionné précédemment, la température maxi-
male atteinte tout au long du traitement thermique n’était pas suffisamment élevée pour activer
le mécanisme de restauration de I’écrouissage. Ainsi, au début de la seconde étape de chargement,
I’écrouissage a atteint approximativement le méme niveau que celui développé a la fin de la pre-

miere étape de chargement.
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FIGURE 3.5 — Essais thermomécaniques pour les éprouvettes S2, S3 et S4. Sur les Figures 3.5a,
3.5¢ et 3.5e, les lignes pointillées indiquent les réponses expérimentales, tandis que les lignes
en trait plein représentent les réponses simulées par le modele, en utilisant respectivement, les
températures mesurées expérimentalement sur les Figures 3.5b, 3.5d et 3.5f. Le code couleur des
différentes étapes est le méme que sur la Figure 3.2b, également rappelé Figure 3.5b.
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Pour les échantillons S2, S3 et S4 (Figure 3.5), les réponses expérimentales ont bien été cap-
turées pendant les premieres étapes de charge et de décharge (étapes 1 et 2). Cependant, il est
important de souligner qu’un léger décalage est observé entre la réponse expérimentale et simulée
pour I'éprouvette S3 (Figure 3.5¢). De plus, expérimentalement, il existe une faible déformation en
traction (compression négative) pendant I’étape du premier chargement (étape 1) pour I’éprou-
vette S4 (Figure 3.5¢e). Cette déviation proviendrait d’un parallélisme imparfait entre les deux
faces de I’échantillon, introduisant ainsi de faibles perturbations de mesure de déformation au dé-
but de la compression. Pendant ’étape de chauffage (étape 3), qui se déroule & déformation fixe,
une contrainte en compression se développe, le matériau étant incapable de se dilater librement.
Le niveau de contrainte générée apparait comme étant suffisamment important pour provoquer
un écoulement plastique avec écrouissage. Pendant cette étape, la restauration de 1’écrouissage
peut également s’activer, étant donné que la température augmente et dépasse le seuil d’activa-
tion du mécanisme (7,). Cela produit une faible diminution de contrainte a la fin de 'étape de
chauffage (étape 3), qui peut étre clairement observée sur I’éprouvette S4 (Figure 3.5¢), alors que
cette diminution est moins visible pour les éprouvettes S2 et S3 (Figures 3.5a et 3.5¢). Par la
suite, le matériau a été déchargé quasi-instantanément a contrainte nulle (étape 4) et laissé libre
de contrainte pendant I’étape de refroidissement (étape 5), pendant laquelle, I’échantillon pouvait
se contracter librement. Apres retour a température ambiante, le second chargement a été réalisé
(étape 6) avec une réponse en contrainte associée, reflétant une restauration partielle ou complete.
La température atteinte pendant le traitement thermique de I’éprouvette S4 était suffisamment
élevée pour permettre au matériau de restaurer une part importante de son écrouissage. Pour les
éprouvettes S2 et S3, les températures intermédiaires produisent une restauration d’écrouissage

partielle du matériau.
La bonne concordance générale entre les résultats simulés et expérimentaux démontre les ca-

pacités du modele a capturer la réponse thermomécanique des matériaux métalliques sujets a de

la restauration de ’écrouissage thermiquement activée.
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3.4 Simulations numériques

3.4.1 Réponse thermomécanique d’un point matériel

Dans cette section, des exemples supplémentaires sont présentés afin de fournir une meilleure
compréhension du modele proposé, ainsi que d’illustrer ses capacités prédictives. Ces exemples ont
été réalisés sur un unique point matériel sous chargement uniaxial, dont les propriétés matériau

sont listés dans le Tableau 3.2.

Exemple 1 : Etude de la restauration statique

Dans ce premier exemple, le matériau est chargé jusqu’a un niveau de contrainte de 300 MPa en
100 s avant d’étre déchargé en 100 s. Durant cette étape, la température est maintenue constante
et égale a la température de référence (7, = 293,5 K). Le matériau est ensuite laissé libre de
contrainte pendant une durée de 100 s, pendant laquelle, la température augmente jusqu’a une
valeur maximale 7,,,,, en 100 s avant de retourner a la température de référence Ty en 100 s. Dans
la derniere étape, le matériau est de nouveau chargé a 350 MPa a température constante. En
considérant une température de fusion 7, de 1773 K pour l'acier 316L, trois valeurs de T,,,,, ont
été considérées : 573,5 K (0,3xT},), 1073,5 K (0,6 x T},,) et 1473,5 K (0,8 x T},,). La premiére est
inférieure a la température d’activation T,, la seconde est légerement supérieure a T,, tandis que

la troisieme est largement supérieure a T;,. Ces trajets thermomécaniques sont illustrés Figure 3.6.

1500 [(—T,u0 = 573.5 K
- < —Tnae = 1073.5 K
] o —Tnae = 1473.5 K
: g
P % 10001
g o
: (]
E100 g
’ L 500¢
0

0 100 200 300 400 500 600 0 100 200 300 400 500 600

Time [s] Time [s]
(a) Contrainte appliquée (o,,) vs. temps (b) Température appliquée (") vs. temps

FIGURE 3.6 — Exemple 1 : Trajets des chargements thermomécaniques dans le cas de la restaura-
tion statique.
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Cet exemple met en évidence 'effet de la restauration thermiquement activée de ’écrouissage
sur la réponse du matériau, dans le cas de la restauration statique, pour laquelle, la plasticité
et la restauration d’écrouissage sont activées séparément. Les résultats de ces simulations sont
présentés Figure 3.7. La déformation plastique et I’écrouissage sont générés pendant la premiere
étape de chargement. Quand le matériau est ensuite chauffé dans des conditions de contrainte
libre, la restauration d’écrouissage n’a pas eu lieu si la température n’excede pas T, (Figure
3.7b). Ainsi, a I’étape de rechargement, le matériau commence a plastifier a partir du niveau de
contrainte précédemment atteint (Figure 3.7a). Cependant, si la température dépasse T,, alors
I’écrouissage est progressivement restauré (Figures 3.7d et 3.7f). Dans ce cas, pendant ’étape de
rechargement, le matériau commence a plastifier depuis un niveau de contrainte inférieur a celui
atteint précédemment (Figures 3.7c et 3.7e). L’écrouissage peut étre partiellement ou totalement
restauré, selon la température atteinte et la durée pendant laquelle le matériau est maintenu a

cette température (Figures 3.7¢c, 3.7d, 3.7e et 3.7f).
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FI1GURE 3.7 — Exemple 1 : Réponses simulées dans le cas de la restauration statique. Cet exemple
illustre les cas de non-restauration, restauration partielle, et restauration totale de 1’écrouissage,
selon les différentes températures atteintes.

Exemple 2 : Etude de la restauration dynamique sous chargement monotone

Dans ce second exemple, le matériau est dans un premier temps laissé libre de contrainte,
tandis que la température augmente jusqu’a une certaine valeur 7,,,, et maintenue pendant 5 s.
Pendant cette étape, le matériau est libre de se dilater. Les mémes valeurs de T),,, introduites

dans le premier exemple ont été considérées, a savoir : 573,5 K, 1073,5 K et 1473,5 K. Dans un
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second temps, une déformation de 0, 05 est appliquée avec une vitesse de déformation de 5 x 1074
s7!, tandis que la température est maintenue constante. Un cas supplémentaire avec une vitesse
de déformation plus importante : 5 x 1072 s7! est également considérée pour T}, = 1073,5 K.

Ces trajets thermomécaniques sont illustrés Figure 3.8.
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FIGURE 3.8 — Exemple 2 : Trajets des chargements thermomécaniques dans le cas de la restaura-
tion dynamique sous chargement monotone.

Cet exemple met en évidence 'effet de la restauration de ’écrouissage thermiquement activée
sur la réponse du matériau dans le cas de la restauration dynamique. Dans ce cas, la plasticité et
la restauration d’écrouissage sont activées simultanément sous chargement monotone. Les résul-

tats de ces simulations sont présentés Figures 3.9 et 3.10.

Si la température du matériau n’excede pas T,, la simulation indique que la restauration de
I’écrouissage est inactive (Figure 3.10a) et la réponse correspond a celle obtenue dans le cas d'un
modele plastique classique (courbe noire sur la Figure 3.9). Cependant, si la température dépasse
T., alors Iécrouissage commence a étre restauré en méme temps que celui-ci soit généré (Figures
3.10b, 3.10c et 3.10d). Si la température est suffisamment élevée, alors I’écrouissage est restauré
presque aussi vite que celui-ci est généré (Figure 3.10d), rendant la réponse quasiment similaire a
celle d'un matériau parfaitement plastique (courbe rouge sur la Figure 3.9). A des températures
plus faibles, I’écrouissage est généré beaucoup plus rapidement qu’il n’est restauré ( Figures 3.10b

et 3.10c), conduisant & une réponse intermédiaire par rapport aux deux cas précédemment cités
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FIGURE 3.9 — Exemple 2 : Réponses simulées, contrainte (o,,) vs. déformation (g,,), dans le cas
de la restauration dynamique sous chargement monotone.

(courbes bleu foncé et bleu clair sur la Figure 3.9). Cette réponse intermédiaire apparait comme
étant dépendante du temps, étant donné sa sensibilité a la vitesse de déformation plastique ap-
pliquée (courbes bleu foncé et bleu clair sur la Figure 3.9). En effet, bien que la loi d’évolution
relative a la plasticité soit indépendante du temps (section 3.2.2), celle relative a la restauration de
I’écrouissage est dépendante du temps (section 3.2.2), impliquant la réponse globale dépendante

du temps quand les deux mécanismes sont activés.
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FIGURE 3.10 — Exemple 2 : Evolution des variables internes p (variable d’écrouissage) et 3 (va-
riable de restauration), dans le cas de la restauration dynamique sous chargement monotone.

Exemple 3 : Etude de la relaxation de contrainte induite par la restauration

Dans ce troisieme exemple, une déformation de 0,01 est appliquée a la température de ré-
férence (Tp = 293,5 K) en 5 s. A la seconde étape, la contrainte atteinte apres le chargement
précédent est maintenue constante, pendant que le matériau est chauffé a une certaine tempéra-
ture T),.: en 5 s, et en se dilatant librement. Puis, la déformation et la température sont toutes
les deux maintenues constantes. Les mémes valeurs de T},,, introduites dans le premier exemple
sont considérées, a savoir : 573,5 K, 1073,5 K et 1473,5 K. Ces trajets de chargement thermo-

mécaniques sont illustrés Figure 3.11.
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FI1GURE 3.11 — Exemple 3 : Trajets thermomécaniques appliqués dans le cas de la relaxation de
contrainte induite par la restauration.

Cet exemple met en évidence la relaxation de contrainte induite par la restauration de I’écrouis-
sage et sous déformation constante. Les résultats de ces simulations sont présentés Figure 3.12.
Quand le matériau est chauffé au-dessus de la température d’activation T,, la restauration de
I’écrouissage devient active a déformation constante. Due a la diminution progressive de la limite
d’élasticité, le matériau plastifie, impliquant une relaxation de la contrainte. Plus la tempéra-
ture est élevée, plus la vitesse de restauration est grande, et par conséquent, la relaxation l'est
également. (courbe bleue et courbe rouge Figure 3.12). Cependant, si la température ne dépasse
pas Ty, la restauration demeure inactive et le matériau ne subit aucune relaxation (courbe noire
Figure 3.12). Il est important de noter que, d’apres la formulation du modele, la contrainte ne

peut pas décroitre sous la limite d’élasticité Ry pendant la relaxation.
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FIGURE 3.12 — Exemple 3 : Réponses simulées, contrainte (o,,) vs. temps, dans le cas de la
relaxation de contrainte induite pas la restauration.

Exemple 4 : Essai de Satoh

Les essais uniaxiaux présentés précédemment ont permis d’évaluer les capacités du modele
dans le cas de chargements thermomécaniques simples, pour lesquels, le comportement du maté-
riau dans le cas de la restauration statique, dynamique et de relaxation a été isolé. En complément,
un essai de Satoh peut étre effectué afin d’évaluer le potentiel prédictif de la loi de comporte-
ment dans le cas d’'un chargement thermomécanique uniaxial complexe. L’essai de Satoh (Satoh
et Ohnishi, 1972) consiste a appliquer un chargement thermique homogene sur une éprouvette
cylindrique dont les déplacements longitudinaux sont bloqués aux extrémités pendant toute la
durée du chargement. Celui-ci imite le cycle de chauffage et de refroidissement d’un volume de
matiére proche de la zone de fusion lors du soudage multipasse (Mochizuki et al., 2002; Depradeux
et Coquard, 2018). Les contraintes de réactions générées aux extrémités sont mesurées et tracées
en fonction de la température, permettant ainsi de mettre en évidence des phénomenes de re-
laxation a haute température et de restauration visqueuse, ainsi que les transformations de phase
potentielles. De plus, cet essai uniaxial apporte des éléments de compréhension sur la formation

des contraintes résiduelles pendant le soudage.
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Dans cette section, une analyse comparative entre I'expérience et la simulation d’un essai de
Satoh est proposée. Le protocole provient d'une étude antérieure sur 'acier 316L réalisée par
Vincent (2002). Le chargement thermique imposé par effet Joule sur la zone utile de I’éprouvette,
implique quatre cycles de chauffage et de refroidissement forcés. La température maximale pres-
crite a chaque nouveau cycle diminue, afin de reproduire une source de chaleur s’éloignant lors du
soudage multipasse. Le trajet du chargement thermique est illustré Figure 3.13. Pour chacun des
cycles thermiques, le détail concernant la vitesse de chauffage/refroidissement et la température

maximale atteinte sont présentés dans le Tableau 3.3.

K

— —
NS
S o
S &

S 10001 .

400

0 2000 4000 6000 8000 10000
Time [s]
(a) Température appliquée (T') vs. temps

FIGURE 3.13 — Exemple 4 : Trajet du chargement thermique appliqué dans le cas de 'essai de
Satoh.

TABLEAU 3.3 — Détail des cycles thermiques pour I'essai de Satoh.

Cycles 1 2 3 4
Trnaz (K) 1348 1128 908 685
Vitesse de chauffage (K.s™!) 90 90 90 90

Vitesse de refroidissement (K.s7%) 0,3 0,3 0,3 0,3

Afin que la comparaison entre la réponse simulée de ’évolution de la contrainte en fonction de

la température soit cohérente avec la réponse expérimentale issue de 1’étude réalisée par Vincent
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(2002), les parametres plastiques et le module d’élasticité du modele ont été modifiés. Ces derniers
ont été identifiés a partir d’'une courbe d’un essai de traction effectué a température ambiante sur
I’acier 316L utilisé dans I’étude citée précédemment. Les parametres modifiés pour la simulation
sont indiqués dans le Tableau 3.4. Les autres parametres du modele (Tableau 3.2) utilisés jusqu’a

présent restent inchangés.

TABLEAU 3.4 — Parameétres matériau identifiés pour 'acier inoxydable austénitique 316L issu
de ’étude réalisée par Vincent (2002).

Caractéristique Parametre valeur unité

Elasticité E 192400 MPa
Plasticité Ry 260 MPa
1 31 MPa
b 820 -
Q- 2700 MPa

Les résultats numériques et expérimentaux de 'essai de Satoh sont présentés Figure 3.14.
Expérimentalement (courbe grise en pontillée), lors du premier cycle de chauffage, I’éprouvette
rentre en compression due a la dilatation thermique bloquée. Par conséquent, une contrainte élas-
tique se développe, suivie par la plastification a environ 400 K. Le comportement tend vers un
écoulement parfaitement plastique a mesure que la température augmente, accompagné par une
diminution de la limite d’élasticité. A la fin de ’étape de chauffage (T, = 1348 K), la contrainte
est quasi nulle, témoignant des faibles propriétés mécaniques de I’acier 316L a haute température.
Ainsi, au début de la phase de refroidissement, le passage de I’état de compression a la traction
s’effectue a travers une faible décharge élastique. Durant la suite du refroidissement, la contrainte
en traction augmente a mesure que la limite d’élasticité du matériau se rétablie. A la fin du cycle,
la contrainte résiduelle en traction atteint 296 MPa, rendant compte de la plastification du ma-
tériau lors du refroidissement. Par ailleurs, apres chaque cycle thermique, la contrainte résiduelle

varie tres peu, et atteint 312 MPa, a la fin du quatrieme cycle.
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Par ailleurs, la relaxation du matériau est observable avant la phase de refroidissement pour le
premier et deuxieme cycle, due a la restauration de ’écrouissage. De plus, le retour élastique pen-
dant le refroidissement s’effectue avec une pente différente pour chaque cycle. Cette observation
témoigne de la dépendance du module d’élasticité avec la température. La part de ’écrouissage
isotrope est également visible lors des phases de chauffage. En effet, pour une température donnée,

la contrainte de compression augmente légerement apres chaque cycle.

Numériquement (courbe noire en trait plein), le comportement du matériau qui tend a étre
parfaitement plastique a haute température est bien représenté. Cependant, la limite d’élasticité
Ry étant définie constante, la contrainte a haute température est surestimée. En effet, un écart
d’environ 300 MPa a T,,,. = 1348 K est observable entre I’expérience et la simulation. La relaxa-
tion de I'écrouissage est également constatée au début de la phase de refroidissement du premier
cycle, diminuant ainsi le seuil de la limite d’élasticité. Par conséquent, du fait de 1’écrouissage
isotrope, le matériau commence a plastifier en traction a une valeur de contrainte plus faible
(259 MPa) que celle précédemment développée en compression (—325 MPa). Le quatrieme cycle
implique une restauration de I’écrouissage quasi-nulle, permettant ainsi le développement d’une
contrainte résiduelle plus élevée que les cycles thermiques précédents, dont la valeur atteint 336

MPa.

En résumé, la faiblesse du modele réside dans une surestimation de la contrainte et de la rigi-
dité a haute température due a une limite et un module d’élasticité définis constants. Toutefois,
le modele permet d’obtenir de bons résultats en terme de contrainte résiduelle uniaxiale, dont les
valeurs expérimentale et numérique valent respectivement 312 et 336 MPa. Ce comportement est
en accord avec I'observation faite par Bergheau et al. (2004), qui ont démontré que la dépendance
en température de la limite d’élasticité avait une faible influence sur les valeurs de contraintes
résiduelles, mais une forte influence sur les valeurs de déformation. De plus, la plupart des au-
teurs ayant travaillé sur la simulation numérique du soudage s’accordent a dire que le niveau de

contraintes résiduelles dépend principalement des propriétés mécaniques a basses températures
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(Robin, 2012).
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FIGURE 3.14 — Exemple 4 : Réponses expérimentale et simulée, contrainte (o,,) vs. température
(T), dans le cas de l'essai de Satoh.

3.4.2 Application EF tri-dimensionnelle

Les capacités du modele proposé dans le contexte des applications de soudage ont été évaluées
a travers un exemple d’une plaque encastrée et localement chauffée en son centre, afin de repro-
duire le chargement thermique induit par un cordon de soudure (Figure 3.15). Les dimensions de
la plaque, ainsi que les conditions aux limites thermiques et mécaniques appliquées, sont indiquées
Figure 3.15a. Due aux symétries du probleme, un quart de la plaque est représenté, et les condi-
tions aux limites appropriées sont appliquées sur les plans de symétrie. Des déplacements nuls sont
imposés sur la face encastrée, sur laquelle, des conditions adiabatiques sont supposées. Toutes les
autres faces de la plaque sont soumises a des conditions aux limites convectives, actives pendant
toute I'analyse et en considérant un coefficient d’échange H = 10 x 107 mW.mm~2.K~! et une
température externe constante T, = Ty = 293, 5 K, égale a la température initiale du systeme. La
plaque est chauffée localement en son centre sur une petite surface de la face supérieure au moyen
de T'application d'un flux ¢q. Comme indiqué Figure 3.15b, ce flux thermique ¢ est initialement
nul avant de prendre la valeur 4 x 10> mW.mm™2 pendant la période de chauffage, qui s’étend

de t = 100 s a t = 200 s. L’étape de refroidissement se produit successivement, pour laquelle ¢
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devient nul jusqu’a la fin de ’analyse, a t = 3800 s. La plaque possede les mémes propriétés maté-
riau que celles identifiées dans la section 3.3, a savoir : I’acier inoxydable austénitique 316L, dont

les parametres et les propriétés thermiques sont listés respectivement dans les Tableaux 3.2 et 3.5.

Le maillage EF contient 23664 nceuds et 20691 éléments solides hexaédriques DC3D8 pour
I'analyse thermique, et C3D8 pour l'analyse mécanique (Figure 3.15¢). Comme expliqué dans la
section 3.2.3, il est supposé que le probleme thermique n’est pas influencé par le probleme méca-
nique. Par conséquent, le probleme thermique est résolu en premier et le champ de température
obtenu est utilisé comme donnée d’entrée du probléme mécanique, qui est résolue en second. Il

convient de noter que le méme maillage a été utilisé pour les deux analyses.
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FIGURE 3.15 — Application EF tri-dimensionnelle :

plaque encastrée localement chauffée en son
centre.

Les résultats de I’analyse thermique sont présentés Figure 3.16. Pendant ’étape de chauffage,

la température augmente rapidement et diffuse a partir du centre de la partie supérieure de la
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TABLEAU 3.5 — Propriétés thermiques pour Iacier inoxydable austénitique 316L (Depradeux,
2004).

Caractéristique Parametre valeur  unité
Masse volumique P 8 x 10° kg.m™3
Capacité calorifique Cp 577,3  Jkg LK™!
Conductivité thermique k 21,3 W.m LK™t

plaque, ou le flux thermique a été appliqué. Pendant 1’étape de refroidissement, la plaque n’est
plus chauffée, ainsi, la température retourne progressivement a la température extérieure T,
compte tenu que la chaleur est évacuée par convection. Dans cet exemple, 'attention est portée
sur trois points A, B et C ( Figure 3.16a), pour lesquels le niveau de contrainte, la plasticité et
la restauration sont analysés. Le Point A est localisé relativement loin de la zone de chauffage, le
Point B se situe a proximité de la zone de chauffage, tandis que le Point C se situe dans la zone

de chauffage. Les températures maximales atteintes aux points A, B et C valent respectivement

665,2 K, 991,0 K et 1731,5 K (Figure 3.16b).
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(a) Champ de température (T') & la fin de  (b) Température (T") vs. temps aux points

létape de chauffage (¢t = 200 s) A, Band C

FIGURE 3.16 — Application EF tri-dimensionnelle : Champ de température calculé a partir de
I’analyse thermique.

Les résultats de 'analyse mécanique sont présentés Figures 3.17 et 3.18. Les Figures 3.17a
et 3.17b affichent respectivement la distribution spatiale de la contrainte de Von Mises eq(o) a
travers la plaque a la fin de la période de chauffage (¢ = 200 s) et a la fin de I'analyse (¢ = 3800 s).
Les Figures 3.18a, 3.18c et 3.18e indiquent, I’évolution de la contrainte de Von Mises eq(o), ainsi

que la contrainte hydrostatique hyd(eo) aux points A, B et C, afin de visualiser si des contraintes
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de traction (hyd(e) > 0) ou de compression (hyd(e) < 0) sont impliquées. De plus, les Figures
3.18b, 3.18d et 3.18f indiquent 1’évolution des variables d’écrouissage et de restauration, respec-

tivement aux points A, B et C.

Pendant 1’étape de chauffage, la plaque entre globalement en compression axiale étant donné
que sa dilatation est empéchée selon 7 (Figures 3.18a, 3.18c et 3.18e). Il peut également étre
remarqué que des concentrations de contraintes apparaissent autour des coins de la surface en-

castrée, dues au déplacement bloqué selon 7, (Figure 3.17a).

8, Mises S, Mises

(Avg: 75%) (Avg: 75%)
4442 672.8
413.0 619.2
381.8 565.5
350.7 511.9
3185 458.3
288.3 404.7
257.2 351.0
226.0 2974
194.8 2438
163.7 190.2
1325 136.6
101.4 82.9
70.2 203

(a) Contrainte de Von Mises (eq(o)) en (b) Contrainte de Von Mises (eq(o)) en
MPa, a la fin de I'étape de chauffage (t = MPa, a la fin de lanalyse (¢ = 3800 s)
200 s)

FIGURE 3.17 — Application EF tri-dimensionnelle : Champ de contrainte de Von Mises calculé
a partir de 'analyse mécanique. Les résultats sont projetés sur une configuration déformée et
amplifiée par un facteur x15.

Les contraintes en compression induites sont globalement suffisamment importantes pour que
des déformations plastiques soient générées. Au point A, qui est loin de la zone chauffée, la
température maximale (665,2 K) est trop faible pour activer le mécanisme de restauration de
I'écrouissage, ou seules de faibles déformations plastiques y sont générées (Figure 3.18b). Au point
B, situé a proximité de la zone chauffée, la température maximale atteinte est suffisamment élevée
(991, 0 K) pour activer le mécanisme de restauration de 1’écrouissage. En ce point, environ 50% de
I'écrouissage généré a été restauré ( Figure 3.18d). Au point C, situé dans la zone de chauffage, la
température maximale atteinte est largement supérieure (1731, 5 K) a la température d’activation

du mécanisme et proche de la température de fusion de I'alliage. Cela engendre une importante
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restauration d’écrouissage, permettant également des déformations plastiques plus importantes.

En ce point, environ 80% de I’écrouissage généré a été restauré (Figure 3.18f).
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FIGURE 3.18 — Application EF tri-dimensionnelle : Evolution des contraintes de Von Mises et
hydrostatiques (eq(o) et hyd (o)), et des variables internes p (variable d’écrouissage) et 3 (variable
de restauration), aux points A, B et C.

Pendant ’étape de refroidissement, la plaque se rétracte (Figure 3.17b) due a une diminution
progressive de la température qui tend vers T,,. Ainsi, la plaque entre globalement en tension
axiale avec des niveaux de contrainte suffisamment élevés pour que des déformations plastiques
soient a nouveau générées en traction. Cependant, la restauration de 1’écrouissage arréte d’évoluer

rapidement des que la température descend en-dessous de la température seuil d’activation du
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mécanisme (Figures 3.18b, 3.18d et 3.18f).

3.5 Extension du modele a I’Inconel 625 : Identification
expérimentale

Afin d’exploiter le modele dans le cas du soudage hétérogene avec apport de matiere, celui-
ci a également été adapté au superalliage de nickel Inconel 625. L’objectif consiste a réitérer le
protocole expérimental mis en ceuvre dans la section 3.3.1, afin d’identifier les parametres de ce
deuxiéme matériau. Les essais de compression ont été réalisés sur cing éprouvettes cylindriques
nommés S5, S6, S7, S8 et S9 issus d’un barreau en Inconel 625 tréfilé a chaud. Les éprouvettes
possedent un diametre de 12 mm et une longueur de 23 mm. Le barreau a préalablement été
recuit par le fabricant afin d’abaisser le niveau de contraintes résiduelles dues au procédé de mise
en forme. Cependant aucune information concernant ce traitement thermique n’a été fournie. Les
essais de compression et les traitements thermiques ont été réalisés respectivement sur la machine
ZWICK 100 kN (Figure 3.3a) et GLEEBLE (Figure 3.3b) présentées dans la sous-section 3.3.1.

Les chargements thermomécaniques suivants ont ensuite été réalisés :

— Trajet du chargement thermomécanique pour les éprouvettes S5, S6, S7, S8 et S9 :

Premierement, les éprouvettes S5, S6, S7, S8 et S9 ont été soumises a une déformation
en compression de 0,030 (étape 1), avant d’étre déchargées a contrainte nulle (étape 2).
Les éprouvettes sont ensuite chauffées a une température maximale T,,, & déformation
maintenue constante (étape 3), déchargées a contrainte nulle et & température maintenue
constante (étape 4), puis refroidies jusqu’a température ambiante 7,0, tout en étant libre
de contrainte (étape 5). Enfin, les éprouvettes sont soumises a une autre déformation en
compression de 0,030 (étape 6), avant d’étre une fois de plus déchargées a contrainte nulle
(étape 7). Le trajet du chargement thermomécanique est rappelé Figure 3.2b. De la méme
fagon que les essais réalisés sur les éprouvettes S2, S3 et S4, section 3.3.1, la déformation et
la contrainte ne sont pas mesurables pendant les étapes du traitement thermique (étapes

3, 4 et 5) De méme que durant ces essais, 1’étape de chauffage (étape 3) est controlée,
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tandis que I’étape de refroidissement (étape 5) s’effectue librement jusqu’a la température
ambiante T}.oom,.

Pour chaque éprouvette, les détails de chaque traitement thermique en terme de température
maximale et de cinétiques de chauffage/refroidissement sont résumés dans le Tableau 3.6. Les
comparaisons entre les résultats des essais expérimentaux et numériques sont présentées Figure
3.19. Les parametres du modele ont également été identifiés a partir des essais expérimentaux pré-
cédents, basés sur les méthodes décrites dans la section 3.3.2. Les parametres obtenus sont listés
dans le Tableau 3.7. Afin de réaliser une analyse thermomécanique avec apport de matiere, pré-

sentée dans le chapitre 4, les propriétés thermiques de I'Inconel 625 sont listées dans le Tableau 3.8.
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FIGURE 3.19 — Essais thermomécaniques pour les éprouvettes S5, S6, S7, S8 et S9. Sur les Figures
3.19a, 3.19¢, 3.19¢, 3.19g et 3.19i, les lignes pointillées indiquent les réponses expérimentales,
tandis que les lignes en trait plein représentent les réponses simulées par le modele, en utilisant
respectivement, les températures mesurées expérimentalement sur les Figures 3.19b, 3.19d, 3.19f,
3.19h et 3.19j. Le code couleur des différentes étapes est le méme que sur la Figure 3.2b.
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TABLEAU 3.6 — Détails des traitements thermiques pour les éprouvettes S5, S6, S7, S8 et S9.

Eprouvette S5 S6 ST S8 S9

Tinaz (K) 779 1096 1166 1281 1416
Vitesse de chauffage (K.s™!) 24 82,3 178,6 336 381
Temps maintenu a T},q, () 0,5 0,5 0,5 0,5 0,5

Vitesse de refroidissement (K.s™!) libre libre libre libre libre

TABLEAU 3.7 — Parametres matériau identifiés pour le superalliage de nickel Inconel 625.

Caractéristique Parametre valeur unité
Elasticité E 208000 MPa
(aT =293,5 K) v (valeur standard) 0,3 -
Dilatation thermique a 12,0 x 107 K™t
(2293,5 < T < 1373,5 K) Ty 293,5 K
Plasticité Ry 500 MPa
(aT =293,5 K) @1 110 MPa

b 600 -

Q2 4000 MPa
Restauration d’écrouissage 7T, 623.5 K
(AT > 673,5 K) Ar 13x1077 K Arg!

Ap 2,5 -

A, 40 -

TABLEAU 3.8 — Propriétés thermiques pour le superalliage de nickel Inconel 625 (SpecialMetal-
Corporation, 2013).

Caractéristique Parametre valeur unité
Masse volumique p 8440  kg.m3
Capacité calorifique [on 583 Jkg LK1
Conductivité thermique & 20 W.m LK!
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3.6 Discussion vers des améliorations futures

D’apres sa formulation, la partie élasto-plastique du modele est indépendante de la tempéra-
ture et du temps. Cependant, il a été démontré que la dépendance a la température et au temps
provient en partie du mécanisme de restauration d’écrouissage. En réalité, les matériaux métal-
liques possedent des propriétés mécaniques dépendantes de la température, et peuvent également
présentés un comportement dépendant du temps (viscoplastique) & des températures modérées
et inférieures au mécanisme d’activation de la restauration d’écrouissage T4. Par exemple, avec
le modele proposé, la contrainte ne peut pas décroitre sous la limite d’élasticité lors de la re-
laxation induite par la restauration de I’écrouissage. Or, expérimentalement, il est attendu que la
contrainte tende vers zéro a haute température (Depradeux, 2004). Des études précédentes ont
également démontrées que, durant le soudage, la valeur de la limite d’élasticité a haute tempé-
rature avait une faible influence sur les contraintes résiduelles mais avait un effet considérable
sur la prédiction des distorsions (Bru et al., 1996; Leblond et al., 1997; Bergheau et al., 2004).
Par ailleurs, des temps de recuit importants impliquent de la recristallisation et du grossissement
de grains, pouvant également modifier les propriétés mécaniques comme la forme de la fonction
d’écrouissage (Chen et al., 2014b; Gao, 2017). La prise compte des dépendances a la température
et au temps s’avere donc étre substantielle pour les simulations numériques du soudage. C’est
pourquoi, ces effets seront intégrés dans un contexte d’améliorations futures. Par exemple, une
limite d’élasticité et une fonction d’écrouissage dépendantes de la température pourraient étre

considérées.

Avec le modele proposé, la déformation plastique est gouvernée par une loi d’écrouissage
isotrope. Une telle description est généralement suffisante quand le matériau est exclusivement
soumis a de la traction ou compression. Cependant, pendant le soudage, le matériau est alter-
nativement soumis a de la traction et de la compression. Afin de traiter ce cas, il est également
envisageable d’étendre le concept de restauration d’écrouissage a une loi d’écrouissage cinéma-

tique ou combinée isotrope-cinématique.
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L’intégration dans le modele de dépendances complexes en température et en temps, ainsi que
d’une loi d’écrouissage cinématique, nécessiterait ['utilisation de techniques de caractérisation plus
avancées. Dans cet objectif, la réalisation d’essais cycliques en traction/compression a différentes
températures et vitesses de déformation, permettrait d’identifier plus clairement la contribution
de la restauration de I’écrouissage sur la réponse dépendante de la température et du temps, du

matériau.

Enfin, d’'un point de vue expérimental, les essais mécaniques pour l'identification des para-
metres de 'Inconel 625 devraient étre réalisés sur des éprouvettes prélevées et usinées dans les
cordons de soudure (Smith et al., 2012). En effet, la microstructure (taille de grains, texture) des
échantillons utilisés dans cette étude peut différer de celle des cordons de soudure et présenter

des propriétés mécaniques différentes (Billotte, 2017).

3.7 Résumé

Dans ce chapitre, une loi de comportement thermodynamiquement admissible a été déve-
loppée pour décrire la restauration d’écrouissage thermiquement activée pour les métaux expo-
sés a haute température. Les équations constitutives proposées sont basées sur une formulation
thermo-élasto-plastique, améliorée par une variable interne supplémentaire nommeée variable de
restauration. Cette derniere contrebalance les effets de 1’écrouissage a travers une loi d’évolution

dépendante de la température.

Un programme expérimental impliquant des essais de compression uniaxiaux et des traite-
ments thermiques a été réalisé sur un acier inoxydable austénitique 316L, puis sur le superalliage
de nickel Inconel 625, pour identifier les parametres du modele permettant de simuler le soudage
hétérogene. La bonne adéquation entre les résultats expérimentaux et simulés a démontré les ca-

pacités du modele a capturer la réponse thermomécanique des matériaux métalliques soumis a de
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la restauration d’écrouissage. Des simulations supplémentaires ont été effectuées afin d’apporter
une meilleure compréhension du modele proposé et de mettre en évidence les cas spécifiques de

restauration statique et dynamique.

La loi de comportement avec 8 parameétres* proposée dans ce travail est destinée a étre utili-
sée pour la simulation du soudage hétérogene chapitre 4 et ainsi assurer l'intégrité des structures
mécaniques soudées a travers I’évaluation des contraintes résiduelles et des distorsions. Dans ce
contexte, des améliorations futures ont été planifiées, comme la prise en compte de propriétés
élasto-plastiques dépendantes de la température et/ou étendre le mécanisme de restauration a

des lois d’écrouissage cinématiques ou combinées, ou encore, considérer la viscoplasticité.

4. Ce nombre de parametres prend en compte uniquement les parametres plastiques qui décrivent I’écrouissage
isotrope, ainsi que les parameétres liés & la restauration de 1’écrouissage (Tableau 3.2).
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Chapitre 4

Solutions industrielles

4.1 Introduction

Afin de vérifier la pertinence du modele, des simulations numériques ont été réalisées. Celles-
ci pourront en méme temps apporter des éléments de réflexion sur 1’évolution du champ de
contraintes et de déformations lors du soudage TIG hétérogene multipasse. Les simulations numé-
riques permettront également de statuer sur le protocole de soudage a adopter en vue de diminuer
la probabilité de fissuration du mur de barres, lors du soudage des échangeurs de chaleur. Dans ce
but, les simulations ont été effectuées en utilisant le modele thermomécanique phénoménologique

développé dans le chapitre 3.

Ce chapitre est structuré comme suit : la deuxieéme section est dédiée a I’étude de la robustesse
du modele. Une plaque en acier 316L soudée avec un métal d’apport Inconel 625 a été instrumen-
tée avec des thermocouples (TC), sur laquelle des mesures expérimentales de déplacement et de
contraintes résiduelles ont ensuite été effectuées. Ces mesures sont respectivement comparées a la
réponse thermomécanique obtenue numériquement. La troisieme section est consacrée a I’étude de
prédiction des contraintes et déformations a travers des simulations numériques mettant en ceuvre
différentes configurations de soudage. Celles-ci ont été réalisées sur une structure 3D représenta-
tive d'un mur de barres d'un échangeur de chaleur en acier 316L, soudé avec de I'Inconel 625. La
quatrieme section discute des perspectives relatives a 'amélioration des simulations numériques,
avant de conclure dans la derniere section, sur les apports de cette simulation numérique appli-

quée aux échangeurs de chaleur en acier inoxydable.
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4.2 Mesures et validation du probléeme thermomécanique
sur structure plaque 3D

4.2.1 Protocole expérimental

Afin de vérifier les variations de température durant une opération de soudage multipasse avec
métal d’apport, un essai de soudage expérimental a été réalisé sur une plaque plane en acier 316L
de dimension initiale de 255 x 225 x 10 mm (Figure 4.1), dont les déplacements ont été bloqués
sur une des faces latérales (Figure 4.2). La zone de dépdt des cordons a été nettoyée en amont
par brossage mécanique afin d’éliminer les oxydes présents en surface. Pour rendre compte du
soudage TIG hétérogene multipasse, quatre passes avec métal d’apport en Inconel 625 sous forme
de baguette ont été exécutées manuellement, et dont le protocole est indiqué dans la Tableau
4.1. Les différentes passes ont été réalisées dans le méme sens, selon la direction 2 (Figure 4.1),
conformément a la description faite au chapitre 2. Dans cette étude, 'intensité, la tension et la
vitesse de soudage sont constantes pendant ’exécution de chaque passe. Par ailleurs, la vitesse de
soudage et la durée de refroidissement interpasse, pendant laquelle la plaque refroidie librement,

sont détaillées Tableau 4.2.

La température a été mesurée en plusieurs points spécifiques, a 'aide de 7 thermocouples
chemisés (TC) type K, possédant un diametre de 1,5 mm, insérés dans la plaque et dont les posi-
tions sont indexées de TC1 a TC7 (Figure 4.1). Les mesures ont été enregistrées avec le systéme
d’acquisition PicoTechnology TC-08 USB et le logiciel Picolog recorder software. Pour assurer le
contact du point chaud des thermocouples avec la plaque, ces derniers ont été introduits dans des

trous percés sur une profondeur de 5 mm et de 1,5 mm diametre .

Les mesures de déplacement ont été réalisées apres retour a la température ambiante de la
plaque, a I'aide d’un scanner laser portable Handyscan 3D /Exascan™. Les contraintes résiduelles

ont été mesurées par diffraction des rayons X, basée sur la méthode cos(«) (Lin et al., 2017;
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Tanaka, 2019), avec un analyseur portable Pulstec/u-X360s (Figure 4.3). L’erreur de mesure a
6té estimée & 4+ 30 MPa. Etant donné la faible épaisseur de la plaque devant la longueur et la
largeur de celle-ci, I’hypothese des contraintes planes peut étre supposée. C’est pourquoi, dans

cette étude, aucune mesure de contraintes résiduelles dans 1’épaisseur n’est réalisée.

115

Direction de
255 soudage

Passe-4

TC7

FIGURE 4.1 — Dimensions (en mm) et positions des thermocouples (TC) sur la plaque en acier
316L soudée avec I'Inconel 625. Les passes sont déposées cote-a-cote selon la direction -1 (de la
droite vers la gauche sur le schéma).
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FIGURE 4.2 — Encastrement de la face latérale de la plaque en acier 316L soudée avec I'Inconel
625.

TABLEAU 4.1 — Protocole expérimental de soudage.

Parametre  valeur wunité
Intensité 120 A
Tension 14 Vv

Débit argon 12 L.min~*
¢ baguette 1,2 mm

TABLEAU 4.2 — Détail du protocole expérimental de soudage.

Multipasse Passe 1 Passe 2 Passe 3 Passe 4
Vitesse de soudage (mm.s™!) 1,82 1,78 2,02 2,04
Durée refroidissement interpasse (s) 336 13 11 00
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FIGURE 4.3 — Mesures expérimentales des contraintes résiduelles sur la plaque en acier 316L apres
soudage, avec I'analyseur portable Pulstec/u-X360s.

4.2.2 Modélisation du probleme thermomécanique

Dans cette section une approche thermomécanique découplée avec une source de chaleur im-
posée en température prescrite comme décrite dans le chapitre 1, a été employée. L’apport de
matiere a été modélisé a travers la méthode des éléments inactifs, décrite dans la section 1.4.2, et
I'extension Abaqus Welding Interface (AWI), permettant de gérer le dépot des cordons de soudure
depuis l'environnement ABAQUS/CAE (Shubert et al., 2010).

Le modele EF a été généré avec un maillage de 23816 noeuds et 19533 éléments. Le méme
maillage a été utilisé a la fois pour la résolution du probleme thermique et mécanique (Figure
4.4). Le premier utilise les éléments hexaédriques linéaires DC3D8, et les éléments hexaédriques
linéaires C3D8 pour le second. La taille du maillage a été adaptée afin d’obtenir des temps de

calcul raisonnables sans altérer la précision des résultats de I’analyse thermomécanique.
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FIGURE 4.4 — Maillage du modele EF pour 'analyse thermomécanique découplée. Le domaine en
vert, constitue la plaque en acier 316L. Le premier, deuxieme, troisieme et quatrieme cordon en
Inconel 625 sont délimités respectivement par le domaine beige, bleu, jaune, orange.

D’apres la Figure 4.4, la géométrie réelle des cordons a été simplifiée en leur affectant une
section de forme rectangulaire dS, égale pour chaque cordon (5 x 3 mm). Ces dimensions, ainsi
que la profondeur de pénétration dans le métal de base ont été estimées a ’aide d’observations
microscopiques de cordons réalisés dans des conditions de soudage similaires. Cette optimisation
géométrique permet d'une part, de s’affranchir de la connaissance exacte de la forme de chaque
cordon et du recouvrement. D’autre part, cela permet également de paver plus simplement 1'es-

pace dans le cas du soudage multipasse, par rapport a un pavage avec des sections elliptiques.

L’approche en température prescrite utilisée dans cette section est en accord avec la métho-
dologie décrite dans la section 1.4.2. La température prescrite T, a été imposée a la température

thermodynamique du liquidus de I'Inconel 625, soit 1623 K (Cieslak et al., 1988). Cette valeur
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semble plus cohérente que 'utilisation d’'une température arbitraire, comme c’est le cas dans les
travaux menés par Seles et al. (2018), bien qu’en toute rigueur, la dilution avec le métal de base
et les cinétiques de solidification hors équilibre, ne permettent pas de déterminer avec certitude

la température de liquidus du métal d’apport.

La longueur de chaque cordon élémentaire dl est fixée a une valeur constante de 15 mm, avec
un volume résultant dV, valant 225 mm?, d’apres I'équation (1.15). La longueur de la plaque étant
de 255 mm, 17 cordons de soudure élémentaires sont activés pour chacune des quatre passes. En
connaissant la longueur de la plaque, des cordons élémentaires, ainsi que la vitesse de soudage
(Tableau 4.1), I'intervalle de temps Aty peut étre calculé d’apres 1'équation (1.16). Celui-ci est

disponible pour chacune des passes dans la partie supérieure du Tableau 4.3.

Afin de déterminer le coefficient de montée en température f, une analyse préliminaire est
nécessaire. Il convient de calculer le flux induit par la température prescrite a travers la surface.
Premierement, le calcul thermique est réalisé avec une valeur de f prise aléatoirement. Deuxie-
mement, la variable du flux de chaleur induit est sommeée sur I’ensemble des noeuds constituant
la surface de dépdt d’un cordon!. Troisiémement, cette variable est tracée en fonction du temps.
L’intégrale sous la courbe correspond a l’énergie totale du flux de chaleur induit par la tempéra-
ture prescrite lors de I’exécution de la passe. Ainsi, en connaissant la longueur de la passe, I’énergie
de soudage absorbée peut étre déterminée. De méme qu’en faisant I’hypothese sur la valeur du
coefficient de rendement de l'arc 7, I’énergie de soudage émise par I'arc (équation (2.2)) peut
également étre déterminée. Enfin, Le coefficient f doit étre recalé afin que 1’énergie de soudage

émise calculée, corresponde a la valeur expérimentale.

Par exemple, pour le cas de la passe 1, avec un coefficient f fixé a 0,03, I’énergie totale du
flux de chaleur induit est calculée a partir de 'aire sous la courbe Figure 4.5 et vaut 173781 J.

La longueur de la passe vaut 255 mm. Par conséquent, 1’énergie de soudage absorbée a la surface

1. Variable RFL11 (W) dans ABAQUS : Heat flux reaction.
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vaut 681 J.mm™!. Ainsi, en considérant un coefficient de rendement de 1'arc n de 0,75, I’énergie
de soudage émise vaut 908 J.mm~!. Expérimentalement, d’aprés les Tableaux 4.1 et 4.2, 'énergie
de soudage émise valait 923 J.mm™!. Hormis le fait que 1'énergie de soudage calculée numéri-
quement ne corresponde pas parfaitement a I’énergie de soudage expérimentale, il existe d’autres
difficultés relatives a l'utilisation d’une température prescrite dans le cas du soudage. Celles-ci

seront évoquées dans la section 4.2.3.
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FIGURE 4.5 — Flux de chaleur induit (RFL11) vs. temps pour la passe 1.
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Par ailleurs, en connaissant la valeur du coefficient f, les intervalles de temps At,,« (équation
(1.14)) et Atpoa (équation (1.17)) peuvent ainsi étre calculés. Les valeurs sont indiquées pour

chacune des passes dans la partie inférieure du Tableau 4.3.

TABLEAU 4.3 — Protocole numérique de soudage appliqué pour la plaque en acier 316L.

Multipasse passe 1 passe 2 passe 3 passe 4
Vitesse de soudage (mm.s™!) 1,82 1,78 2,02 2,04
At par cordon élémentaire (s) 8,24 8,41 7,41 7,35
At par cordon élémentaire (s) 0,25 0,25 0,22 0,22
Atpeq par cordon élémentaire (s) 7,99 8,16 7,19 7,13
Durée refroidissement interpasse (s) 336 13 11 00

Dans cette étude, les parametres thermo-physiques utilisés pour la résolution de I’équation
de la chaleur ont été définis constants, a partir des données disponibles pour l'acier 316L (De-
pradeux, 2004) et I'Inconel 625 (SpecialMetalCorporation, 2013). La conductivité thermique k
et la capacité calorifique ¢, ont été moyennées pour les deux matériaux, sur une plage allant de
la température ambiante a la température du liquidus, tandis que les valeurs de masses volu-
miques étaient prises a la température ambiante. Les valeurs des parametres thermo-physiques
sont indiquées respectivement pour l’acier 316L et 'Inconel 625 dans les Tableaux 3.5 et 3.8. Il
est important de noter que la chaleur latente de fusion est négligée dans la résolution du probléeme

thermique.

Pour rendre compte des échanges thermiques avec 'extérieur, les conditions aux limites sui-
vantes ont été appliquées : le coefficient d’émissivité € est de 0,65 sur ’ensemble de la surface
du domaine. Le coefficient d’échange convectif H est pris égal & 5 W.m2.K~! sur la face supé-
rieure, les faces latérales de la plaque et les surfaces extérieures des cordons de soudure. Etant
donné que la face inférieure repose sur un établi en acier, celui-ci permet une évacuation rapide
de la chaleur par conduction lors des opérations de soudage. En toute rigueur, la résolution du

probleme thermique nécessiterait de modéliser également le contact qui évolue entre la plaque et
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I’établi. Cependant, par souci de simplification, pour tenir compte des pertes par conduction, le
coefficient H est pris égale & 50 W.m~2.K~! sur la face inférieure, jusqu’a la fin de la derniére
passe. Pendant le refroidissement final, celui-ci est pris égal a 10 W.m=2.K~!, dans I’hypothese
ou la température de 1’établi augmente pendant le soudage, abaissant ainsi le flux thermique par
conduction entre celui-ci et la plaque. Ces valeurs de coefficients d’échange convectif sur la face
inférieure ont été déterminées arbitrairement afin d’obtenir une solution numérique acceptable
vis-a-vis des mesures expérimentales. Par ailleurs, les résultats numériques de El-Ahmar (2007)
ont indiqué que les effets radiatifs et convectifs n’avaient pas d’incidence sur les distributions de
température, mais uniquement sur la durée de refroidissement totale. L’essentiel étant de bien
représenter le début de la courbe de refroidissement pour laquelle les effets de conduction sont

importants, afin d’estimer correctement les contraintes résiduelles et distorsions.

L’analyse mécanique a été réalisée a l'aide des parametres identifiés pour l'acier 316L et 1'In-
conel 625 respectivement indiqués dans les Tableaux 3.2 et 3.7. Il est important de rappeler que
ces deux matériaux possedent une structure austénitique sur toute la gamme de température
atteinte pendant le soudage. Dans ce cas particulier, il n’a pas été nécessaire de modéliser une
transformation de phase a ’état solide. Les résultats de la simulation sont comparés aux résultats
expérimentaux a travers des mesures de déplacement et de contraintes résiduelles. Les profils
étudiés sont présentés Figure 4.6 pour les mesures de déplacement, et Figure 4.7 pour les mesures

de contraintes résiduelles.

3

L.
FIGURE 4.6 — Profils de mesure de déplacement L1 T LAT sur la plaque en acier 316L soudée
avec 1’Inconel 625.
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FIGURE 4.7 — Profils de mesure des contraintes résiduelles L1 T SUP, L1 L SUP et
L1_T INF, sur la plaque en acier 3161 soudée avec 1'Inconel 625.

4.2.3 Résultats du probléeme thermique

Afin de valider le modele thermique avec une approche en température prescrite, dont la
modélisation a été présentée dans le paragraphe précédent, il convient de comparer les résultats

expérimentaux obtenus a ’aide des thermocouples, a la solution issue de la simulation numérique.

D’apres la Figure 4.8, les résultats numériques prédisent correctement le champ de tempéra-
ture au sein de la plaque. Cependant, de maniere générale, les mesures expérimentales montrent
une décroissance exponentielle plus importante que les valeurs numériques au début du refroidis-

sement final. Cette observation est d’autant plus vraie que les thermocouples sont proches de la
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source de chaleur, comme c’est le cas pour les thermocouples TC1, TC3, TC5 et TC7, respecti-

vement, Figure 4.8a, 4.8c, 4.8e et 4.8g.
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FIGURE 4.8 — Evolution de la température (T) en fonction du temps. Les lignes en pointillés
représentent les résultats expérimentaux, et les lignes pleines représentent les résultats de la
simulation numérique.
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La cause de ces écarts est en partie due aux échanges de chaleur par conduction entre la
face inférieure de la plaque et I'établi, représentés a 1’aide d’un coefficient d’échange convectif.
Cette astuce numérique ne permet pas de rendre compte des échanges de chaleur réels lors du
refroidissement de la plaque. Afin d’étre plus représentatif des échanges de chaleur réels, tout
en résolvant le probleme thermique sur la plaque seule, il conviendrait de réaliser les essais de
soudage expérimentaux en fixant la plaque par ses faces latérales uniquement, afin de limiter les

échanges avec 'extérieur par conduction.

De la méme fagon, il est rappelé que les échanges convectifs dans le bain fondu ne sont pas
pris en compte dans la modélisation. Or, d’apres Saadlaoui et al. (2018), le champ de température
locale est fortement dépendant de la convection dans le liquide et de la forme du cordon résultant.
La simplification géométrique apportée en représentant les cordons de soudure par des parallélépi-
pedes a section rectangulaire, ne semble pas affecter la solution du champ thermique. Cela est di
au positionnement des thermocouples qui sont insérés suffisamment loin des cordons. En effet, il
peut étre considéré que, loin de la surface d’application du chargement thermique en température
prescrite, le champ de température dépend uniquement des valeurs du champ scalaire appliqué,
ainsi que de la diffusivité du matériau, et non de la surface précise sur laquelle la température
prescrite est appliquée. De plus, la température du bain fondu est assurément supérieure a la
température prescrite a laquelle les cordons sont déposés dans cette étude. Par conséquent, la
solution numérique proche des cordons révélerait des valeurs plus faibles qu’en réalité (Darmadi,

2011).

Une autre source d’erreur numérique intrinseque a I’approche en température prescrite, concerne
la répartition du flux de chaleur lors du passage de la torche. En toute rigueur, le procédé de sou-
dage TIG génere un flux, dont découle un champ de température. D’apres les études énoncées au
chapitre 1, celui-ci peut étre approximé par une forme gaussienne. Or dans une approche en tem-
pérature prescrite, le champ de température est fonction de la température appliquée a la surface.

Ainsi, la distribution et I'intensité du flux de chaleur deviennent une conséquence, et non la cause.
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Une autre répercussion directe de 'approche en température prescrite, concerne la cohérence
énergétique entre 'énergie de soudage émise expérimentalement et celle calculée a postériori
numériquement. En effet, les parametres numériques tels que la température prescrite T, et le
coefficient f sont maintenus constants pendant la simulation. A mesure que le nombre de passes
augmente, la température de la plaque augmente également. Ainsi, le flux qui est proportionnel
a la différence entre la température de la plaque et la température prescrite diminue. Cela a pour
conséquence de faire diminuer ’énergie absorbée a la surface. En effet, pour la passe 1, I’énergie
de soudage absorbée issue du calcul numérique vaut 681 J.mm™!, tandis que pour la passe 4, celle-
ci vaut 544 J.mm~!. Expérimentalement, pour la passe 1, I'énergie absorbée vaut 692 J.mm™1,
tandis que pour la passe 4, celle-ci vaut 618 J.mm™'. Il en découle un écart relatif de 1,6 % et
12 % respectivement pour la passe 1 et la passe 4. Dans cette étude, cette conséquence a peu
d’influence sur la cohérence énergétique et le champ de température, a cause du faible nombre de
passes. Cependant ’écart entre I’énergie réellement absorbée a la surface de la plaque et 1’éner-
gie absorbée calculée numériquement pourrait diverger dans le cas d'un tres grand nombre de
passes. Cet effet est d’autant plus vrai que la géométrie de la structure soudée et ses propriétés
thermo-physiques ne permettent pas d’évacuer la chaleur. Bien que dans ce travail, la géométrie
de la source est moins représentative de la réalité par rapport a une approche en flux surfacique

ou volumique, les résultats sont relativement satisfaisants.

Aussi, il ne faut surtout pas oublier que des erreurs de mesures expérimentales relatives au

. P . : 'z
positionnement des thermocouples, ainsi qu’aux problemes de contact, peuvent influer sur I’écart
de valeurs entre les résultats expérimentaux et numériques. Dans une moindre mesure, les chaleurs
latentes de fusion et de solidification non prises en compte dans les calculs, ainsi que le choix des

parametres thermo-physiques ont également une influence sur la solution thermique.
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4.2.4 Résultats du probleme mécanique

Afin de valider la capacité prédictive du modele, des mesures de déplacement et de contraintes
résiduelles ont été effectuées apres refroidissement total de la plaque, puis ont été comparées a la
solution numérique. D’apres la Figure 4.9, la plaque est principalement affectée par un effet de
pliage selon 'axe 2. Ce phénomene est dii au retrait transversal de soudage, donnant lieu a une
rotation autour de ’axe de soudure. Cependant, la plaque semble trop épaisse pour que le retrait

longitudinal provoque un effet de cintrage selon I'axe 1.

?
.
.
.

SZ
1

FIGURE 4.9 — Déformée de la plaque en acier 316L apres les opérations de soudage.

Suite aux observations relatives a la déformée de la plaque, la composante U3 du vecteur
déplacement peut étre étudiée sur le profil L1_T LAT. L’étude de ce déplacement a I'avantage
d’étre directement fonction de 'effet de pliage selon I'axe 2, et facilement mesurable expérimen-
talement. La Figure 4.10 montre que les résultats numériques du déplacement sont sous-estimés
par rapport aux résultats expérimentaux. Cet écart de 7,6 mm en bout de plaque est principale-
ment di a une limite d’élasticité définie constante dans le modele, a la fois pour 'acier 316L et
I'Inconel 625. En effet, les déformations plastiques entralnant cette rotation autour de l'axe de
soudure, sont principalement localisées & proximité des cordons (ZAT) (Figure 4.11), ou le champ
de température est le plus élevé. Or, le modele ne prend pas en compte la diminution de la limite
d’élasticité lorsque la température augmente. Par conséquent, le comportement des matériaux
apparait trop rigide a haute température, expliquant ainsi la faible déformation plastique et donc

une plus faible rotation. Cette observation confirme ce qui a été souligné lors de I'analyse de la
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réponse simulée de 1’essai de Satoh, dans la section 3.4.1. Néanmoins, 1’écart observé entre les
résultats expérimentaux et numériques concernant les déplacements devrait étre moins marqué

pour une structure massive possédant une raideur plus élevée (Depradeux, 2004).
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FIGURE 4.10 — Déplacement (U3) vs. distance (L1_T_ LAT). Comparaison entre les mesures
expérimentales et la simulation numérique sur la face visible Figure 4.9.
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FIGURE 4.11 — Déformation plastique équivalente (p) a la fin du refroidissement finale de la
plaque. La déformée est amplifiée par un facteur x 5.

Les résultats numériques et les mesures expérimentales de contraintes résiduelles des compo-
santes 011 et 099, sont respectivement indiquées Figures 4.12a, 4.12b et 4.12c. Il est important de
noter que les contraintes résiduelles n’ont pas pu étre mesurées dans les cordons de soudure (profil
L1 _T_ SUP). Cela peut étre attribué a plusieurs effets, a savoir, la taille de grains trop élevée, la

rugosité et la présence d’oxyde en surface. Pendant les mesures, peu de grains semblaient orientés
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de fagon a satisfaire la condition de Bragg, conduisant ainsi a une statistique insuffisante pour les

mesures de contraintes résiduelles.
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(a) Contraintes résiduelles (011 et oa2) vs. distance (L1_T_SUP).
Comparaison entre les mesures expérimentales et la simulation nu-
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(b) Contraintes résiduelles (011 et o92) vs. distance (L1_L_SUP).
Comparaison entre les mesures expérimentales et la simulation nu-
mérique.
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(c) Contraintes résiduelles (011 et oag) vs. distance (L1_T_INF).
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FIGURE 4.12 — Contraintes résiduelles (017 et 092) en fonction des profils L1_T SUP,L1_L_SUP
et L1_T INF. Comparaison entre les mesures expérimentales et la simulation numérique.
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Globalement, les tendances pour les deux composantes de contraintes étudiées sont bien repré-
sentées, mais des écarts locaux sont cependant apparents sur chaque profil. De plus, des singula-
rités apparaissent pour la solution numérique des profils L1 T SUP et L1 L SUP, sur lesquels,
les valeurs de contraintes oscillent a proximité des cordons de soudure. D’une part, ces irrégulari-
tés de la solution numérique sont dues a la méthode d’activation des cordons par morceaux, qui
provoque une discontinuité dans la matiere. D’autre part, le maillage et les propriétés mécaniques
tels que le module, la limite d’élasticité considérés indépendants de la température ont également
une influence sur la forme de la solution. Néanmoins, loin des cordons, comme c’est le cas pour

le profil L1 T INF, ces oscillations de contraintes ne sont pas observables (Figure 4.12c¢).

Les contraintes résiduelles selon 017 sont plus faibles que selon 99, et ce, pour les trois profils.
Le retrait transversal ayant occasionné une distorsion angulaire autour de I'axe 2 a limité le niveau
des contraintes résiduelles sur la composante o1;. A l'inverse, le retrait longitudinal a provoqué
une distorsion angulaire négligeable autour de I'axe 1, mais conduit a de fortes contraintes rési-
duelles sur la composante g95. Ce constat est mis en évidence sur I’ensemble de la plaque a travers
la visualisation des champs de contraintes résiduelles oy et 09, illustrés Figures 4.13a et 4.13b,
respectivement. Dans une moindre mesure, le champ de contrainte résiduelle o33 est homogene et
négligeable dans I’ensemble de la plaque (Figure 4.13c). Ainsi, I'hypothese des contraintes planes

admise dans la section 4.2.1 est vérifiée numériquement.
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(a) Contrainte finale de la plaque (011) en MPa a la  (b) Contrainte finale de la plaque (022) en MPa a la
fin du refroidissement fin du refroidissement

S, 833
(Avg: 75%)

(¢) Contrainte finale de la plaque (o33) en MPa & la
fin du refroidissement

FIGURE 4.13 — Champ de contraintes résiduelles de la plaque (011, 092, 033) en MPa, calculé
a partir de 'analyse mécanique. Les résultats sont projetés sur une configuration déformée et
amplifiée par un facteur x 5.

Les contraintes résiduelles les plus importantes se situent a proximité du cordon dans la direc-
tion longitudinale o499, 011, des contraintes de traction atteignent 600 MPa (Figure 4.12a). De plus,
la différence de propriétés mécaniques a 'interface entre 'acier 316L et I'Inconel 625, implique
un saut de contrainte (Leggatt, 2008). Par ailleurs, un écart d’environ 300 MPa est visible a 30
mm de distance pour la composante o1, sur le méme profil. En effet les solutions numérique et
expérimentale indiquent respectivement un état de traction et de compression. Cette divergence
peut s’expliquer par le brossage mécanique effectué pour nettoyer la plaque avant les opérations
de soudage modifiant ainsi I’état de contrainte locale sur la composante ¢1;. Néanmoins, il serait
également attendu que le brossage mécanique perturbe également I’état de contrainte suivant la
composante g9y, ce qui ne semble pas étre le cas. Cet écart peut étre simplement di a la non

connaissance de 1’état de contrainte initial de la plaque et de I’histoire de son chargement ther-
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momécanique avant les opérations de soudage.

Sur le profil L1 L SUP, les réponses simulée et expérimentale sont relativement similaires.
Pour les deux composantes étudiées, les contraintes résiduelles semblent constantes sur toute la
distance considérée (Figure 4.12b). La composante o; indique un état de contrainte quasi-nul,

tandis que la composante o955 indique un état de traction atteignant expérimentalement 500 MPa.

Sur le profil L1_T INF, le passage de la compression a la traction de l'extérieur vers le
centre de la plaque est bien représenté pour la composante g95. Cependant, la réponse simulée
est surestimée. Celle-ci est également observable pour la composante o1;. Ces surestimations sont
probablement une conséquence de la loi de comportement utilisée dans cette étude, qui impose
aux matériaux un comportement trop rigide a haute température, comme mentionné dans la sec-

tion 3.4.1.

4.3 Simulation numérique du soudage sur un mur de barres

4.3.1 Modélisation du probléme thermomécanique

Dans la description des échangeurs de chaleur de type PFHE, la partie externe correspond a
un empilement brasé de barres et de toles sur lesquelles les tétes d’extraction des fluides vont étre
soudées. Ce sont ces opérations de soudage qui vont induire les distorsions les plus importantes

dans les échangeurs.

Dans cette section, des simulations numériques du soudage TIG sur un mur de barres d’un
échangeur en acier 316L ont été réalisées, et sur lequel, quatre passes superposées ont été exécutées
avec I'Inconel 625. Les différentes passes ont été réalisées dans le méme sens, selon la direction 3.
Cette configuration est rencontrée lors du soudage des échangeurs en acier inoxydable. L’objectif
étant d’évaluer I'influence de la vitesse d’avance, ainsi que la durée d’interpasse sur les contraintes

et déformations.
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Le domaine d’étude a été réduit a une partie du mur de barres afin d’obtenir des durées
de calcul acceptables dans un contexte industriel. Les ondes et les toles qui nécessiteraient un
maillage tres fin, ne sont pas représentées. Ainsi, le mur de barres est représenté par un volume
3D homogene, en faisant I’hypothese que les barres et les toles constituent un unique domaine.
Cette simplification est raisonnable vis-a-vis de I’étude, qui vise a déterminer 1’état de contrainte

et de déformation dans le mur de barres.

Les dimensions du mur de barres et des cordons de soudure, les conditions aux limites méca-
niques appliquées, ainsi que les profils et point de mesures des déformations et contraintes sont
indiqués Figure 4.14. Due a la symétrie du probleme, la moitié du mur de barres est représentée,
et des conditions aux limites mécanique et thermique appropriées sont appliquées sur le plan de
symétrie. Toutes les autres faces de la plaque, ainsi que les surfaces extérieures des cordons du
soudure sont soumises a des conditions aux limites convectives et radiatives, actives pendant toute
I'analyse, en considérant un coefficient d’échange H = 50 W.m 2.K™!, un coefficient d’émissivité
e = 0,65 et une température externe constante T,, = Ty = 293,5 K, égale a la température
initiale du systeme. De méme, des déplacements nuls sont imposés sur la face encastrée afin de

représenter le mur de barres contraint par le reste de I’échangeur.
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limites mécaniques L3 et point de mesure A

FIGURE 4.14 — Modele EF du mur de barres en acier 316L soudé avec I'Inconel 625. Les 4 cordons
de soudure sont représentés respectivement par les parallélépipedes rectangles beige, bleu, jaune
et orange.

Le maillage EF contient 14828 nceuds et 12556 éléments solides hexaédriques DC3DS8 pour
I’analyse thermique et C3D8 pour I'analyse mécanique. Comme pour les simulations numériques
réalisées dans la section 4.2.2, le méme maillage est utilisé pour ’analyse thermomécanique décou-
plée. De méme, 'apport de matiere et la source de chaleur sont exprimés a travers une approche
en température prescrite, en accord avec la méthodologie décrite dans la section 1.4.2. Ainsi, la
longueur de cordon élémentaire dl et le coefficient de montée en température f valent respective-
ment 4 mm et 0,03. Les propriétés mécaniques pour 'acier 316L et 'Inconel 625 sont indiquées

respectivement dans les Tableaux 3.2 et 3.7.

Pour répondre a 1'objectif, trois configurations de soudage dénommées C1, C2 et C3 ont été
réalisées, et sont résumées dans le Tableau 4.4. Ces conditions de soudage correspondent a des
configurations que le soudeur pourrait choisir. Pour les trois configurations, apres I’exécution de
la quatrieme passe, le mur de barres refroidit librement pendant 60 min. Il est important de noter
que 'utilisation en température prescrite ne permet pas de considérer correctement la puissance

et I’énergie de soudage générées par la torche TIG, en accord avec les explications section 4.2.3.
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Toutefois, dans ce modele EF, la géométrie des cordons a été adaptée en accord avec des observa-
tions expérimentales, afin de correspondre a celle de passes exécutées a 14 V, 120 A et une vitesse

d’avance approximative de 1,8 mm.s™*.

TABLEAU 4.4 — Détail du protocole de soudage du mur de barres.

Configurations c1 C2 (3
Vitesse de soudage (mm.s™!) 1,8 0,9 1,8
Durée refroidissement interpasse (s) - - 300

Pour les trois configurations de soudage énoncées, des analyses sur la composante o33 du ten-
seur des contraintes seront effectuées en fonction du temps et de la distance a travers le mur de
barres. De plus, ces résultats permettent d’analyser la variable de déformation plastique effective
en fonction de la distance a travers le mur de barres. Cette variable est définie comme étant la
différence de la déformation plastique équivalente et de la variable de restauration de I’écrouis-

sage, soit p.ss = p — [3, et peut étre corrélée a la valeur du GOS (Annexe B.1).

4.3.2 Résultats de analyse thermomécanique

Les résultats de I'analyse thermomécanique pour la configuration de soudage C1 sont indi-
qués a la fin du refroidissement sur la Figure 4.15. La Figure 4.15a montre que des contraintes
résiduelles de traction o33 s’accumulent principalement dans les cordons de soudure, ainsi qu’a
la surface du mur de barres et dont les valeurs vont jusqu’a atteindre 600 MPa. Des contraintes
résiduelles o33 existent dans le reste du mur de barres, mais demeurent homogenes et relativement
faibles. De plus, les déformations plastiques effectives (Figure 4.15b), sont fortes a l'interface entre
les cordons de soudure et le mur de barres, mais décroissent rapidement a travers celui-ci. Des
résultats similaires ont déja été observés par Ramard (2018), dans une étude de soudage MAG
(Metal Active Gas) d'une plaque et d'un raidisseur avec un acier faiblement allié & haute limite

d’élasticité. De méme, la Figure 4.15¢ montre que la restauration de 1’écrouissage indiquée par la
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variable (3, se développe majoritairement a cette méme interface et également dans les cordons
de soudure. Cette observation révele que la restauration de I'écrouissage se développant lors des
premieres passes de soudage, ne pénetre pas dans le mur de barres, mais existe de maniere super-
ficielle = 2 mm sous la surface. Par ailleurs, la Figure 4.15d décrit ’évolution de la déformation
plastique effective p.sr, pour les différents profils L1, L2 et L3 apres refroidissement final. Au
méme titre que les résultats expérimentaux obtenus pour les valeurs du GOS de la soudure S15
(Figure 2.24), les valeurs de p.s; diminuent rapidement et tendent vers zéro loin des cordons de
soudure. De plus, elles ne dépendent que faiblement de la position selon ’axe 3, bien que les

valeurs de p.rs apparaissent légerement supérieures sur le profil L2.
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FIGURE 4.15 — Champ de contrainte (o33), de déformation résiduelle (p.ss), de restauration de
I'écrouissage () et évolution de la déformation plastique effective (p.sr), pour la configuration de
soudage C1. Les résultats sont projetés sur une configuration déformée et amplifiée par un facteur
X D.

D’apres les résultats de la section 4.2, les valeurs de contraintes sont plus élevées dans la di-
rection longitudinale de soudage. C’est pourquoi, dans cette section, I’évolution de la contrainte
longitudinale o33 en fonction du temps, au point A, est étudiée pour chaque configuration de

soudage C1, C2, C3 et dont les résultats sont disponibles Figure 4.16.
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De maniere générale, 1’évolution de la contrainte o33 est pilotée par I'histoire de la tempé-
rature. La contrainte atteint une valeur maximale en compression lors du pic de température,
puis passe rapidement en traction lors du refroidissement. Ces contraintes cycliques ne sont pas
symétriques par rapport a ’axe de contrainte nulle. En effet, la valeur maximale de la contrainte
en traction apparait toujours plus élevée que la contrainte maximale atteinte en compression. Ce
comportement est potentiellement dii a la restauration de ’écrouissage qui limite le développe-
ment de la contrainte en compression lors du pic de température. Lors du refroidissement final,

une contrainte en traction se développe et tend vers la valeur de contrainte résiduelle.

D’apres les observations Figure 4.16, les contraintes se développant pendant le soudage dé-
pendent fortement de la différence entre la température maximale atteinte et la température
ambiante. Dans la ZAT, comme c’est le cas pour le point A, la température maximale atteinte
est donc limitée par la température de fusion de 'acier 3161 mis en ceuvre pendant le soudage,

limitant ainsi la contrainte en traction maximale pouvant se développer.

En effet, le pic de contrainte en traction lors de la premiere passe atteint 524 MPa, avec une
température maximale de 1134 K pour la configuration C1 (Figure 4.16a). Pour la configuration
C2 (Figure 4.16b), dont les passes sont exécutées avec une vitesse d’avance deux fois plus faible,
le pic de contrainte atteint 505 MPa, avec une température maximale de 1185 K. Dans cette
derniere configuration, la restauration de 1’écrouissage est plus importante et implique une faible
diminution du pic de contrainte o33, par rapport a la configuration C1. Ainsi, une diminution de
la vitesse de soudage? a peu d’influence sur la température et la contrainte maximale atteintes
dans la ZAT, mais a plutot un impact sur la distribution spatiale des champs de température et de
contrainte en périphérie des cordons. Il est important de noter que I’étendue de la contrainte dé-

pend également de la géométrie du cordon et par conséquent, de I’énergie de soudage. Cependant,

2. Une diminution de la vitesse de soudage implique une augmentation de I’énergie de soudage d’apres ’équation
(2.2)

162



cette derniere est considérée invariante pour les trois configurations testées. En se rapportant aux
travaux présentés dans la section 1.4.1, ainsi qu’a la Figure 2.12, cette simplification est fausse

en toute rigueur.

Cependant, d’apres les Figures 4.16a et 4.16b, la vitesse de soudage a une influence sur la
vitesse de refroidissement, et donc sur la vitesse a laquelle les contraintes se développent. Une
vitesse de soudage élevée implique une vitesse de refroidissement élevée, et donc, une vitesse de

développement des contraintes élevée.

De plus, les résultats de la simulation montrent que la durée de refroidissement d’interpasse
a une influence sur I'amplitude de la contrainte. Pour les configurations C1 (Figure 4.16a) et
C2 (Figure 4.16b), dont les différentes passes sont exécutées sans interruption, 'amplitude de la
contrainte est maximale lors de ’exécution de la premiere passe, puis décroit a mesure que le
nombre de passes augmente. Cependant pour la configuration C3, dont les passes sont exécutées
avec une durée de refroidissement d’interpasse de 300 s, la température baisse quasiment jusqu’a la
température ambiante apres les deux premiéres passes (Figure 4.16¢). Ainsi, les pics de contrainte
o33 en traction, ainsi qu’en compression, se développent et atteignent des valeurs maximales res-
pectives de 534 MPa et -315 MPa, au cours des deux premieres passes. Par conséquent, d’apres
les résultats précédents, une durée d’interpasse favoriserait la probabilité de fissuration des joints

brasés, due a un développement important de la contrainte en traction sur plusieurs cycles.

Néanmoins, expérimentalement, une durée d’interpasse?® est généralement employée lors du
soudage TIG pour l'acier 316L (Folkhard, 1988). En effet, & haute température, les propriétés mé-
caniques telles que le module et la limite d’élasticité chutent (Depradeux, 2004; El-Ahmar, 2007;
Murénsky et al., 2012a). Ainsi, sous leffet du retrait & haute température, des déformations
importantes peuvent apparaitre si une durée de refroidissement d’interpasse n’est pas respectée.

Cependant, dans cette étude, les propriétés mécaniques de 'acier 316L ont été définies indépen-

3. La notion de température maximale d’interpasse est plus fréquemment utilisée
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dantes de la température. Par conséquent, les contraintes obtenues numériquement pendant le

soudage sont potentiellement surestimées.
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FIGURE 4.16 — Réponses simulées, contrainte (o33) et température (") vs. temps, pour les diffé-
rentes configurations de soudage au point A.
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En terme de déformations et de contraintes résiduelles, I’évolution de la déformation plastique
effective p.s¢, ainsi que la contrainte longitudinale o33 apres refroidissement final, sont étudiées
pour chaque configuration de soudage C1, C2, C3 sur le profil L2. Les résultats sont présentés

Figure 4.17.

D’apres la Figure 4.17a, la vitesse d’avance influence la déformation plastique effective rési-
duelle. En effet, pour la configuration C2 (v=0,9 mm.s™'), la variable p.;; a linterface valant
0,019, apparait plus faible que pour la configuration C1 et C3 (v=1,8 mm.s™!), valant respective-
ment 0,031 et 0,037. De plus, dans la configuration C2, p.ss atteint un extremum a une distance
de 2 mm de l'interface, tandis que pour les configurations C1 et C3, I’évolution suit une décrois-

sance monotone a travers le mur de barres.

D’apres la Figure 4.17b, les contraintes résiduelles évoluent de facon similaire a travers le mur
de barres. A l'interface, la variable o33 varie entre 248 MPa et 322 MPa, pour la configuration C2
et C1 respectivement. Cette augmentation de 30 % sur la contrainte longitudinale o33 peut avoir
un réel impact vis-a-vis de la probabilité de fissuration. Cela revient également a se demander

dans quelle mesure les parametres de soudage influencent les phénomenes de fissuration a chaud

dans la ZAT.
E T T T 400 T T T
0.04 —peys configuration 1 — o33 configuration 1
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(a) Déformation plastique effective (pesy) vs. dis- (b) Contrainte (o33) vs. distance sur le profil L2,
tance sur le profil L2, pour les configurations de pour les configurations de soudage C1, C2, C3
soudage C1, C2, C3

FIGURE 4.17 — Evolution de la déformation plastique effective (p.s;) et de la contrainte (o33) en
fonction de la distance a travers le mur de barres pour les configurations de soudage C1, C2 et
C3.
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Les analyses thermiques et mécaniques présentées dans ce chapitre ont été réalisées sur un
Cluster équipé de processeurs Intel Xeon® cadencés a 2,93 GHz. Chacune des analyses est effectuée
sur 16 processeurs. Les durées de calcul CPU des analyses thermomécaniques pour la structure
plaque (section 4.2) sont indiqués sur la deuxieme ligne du Tableau 4.5. Les temps de calcul CPU
des analyses thermomécaniques pour le mur de barres et la configuration de soudage C1 (section

4.3) sont indiqués sur la troisieme ligne du Tableau 4.5.

TABLEAU 4.5 — Durées de calcul CPU pour I'analyse thermomécanique de la plaque en acier
316L

Analyse Thermique Mécanique
Durée CPU plaque (h) 8 24
Durée CPU mur de barres (h) 6 20

Il est important de noter, que les durées de calcul dépendent fortement de la non-linéarité du
probléme. De plus, afin d’assurer la convergence des calculs, des incréments de temps de 'ordre de
1020 ont été imposés au moment du dépot des cordons de soudure pour les analyses mécaniques.
La non-convergence des calculs semble étre due a la facon dont est géré 'apport de matiere par
ABAQUS au travers I'instruction MODEL CHANGE. Cette insertion de matiére brutale implique
de fortes distorsions, perturbant I’équilibre des forces aux nceuds communs du métal de base et

du cordon inséré.

4.4 Discussion vers des améliorations futures

La formulation de la source de chaleur en température prescrite ne permet pas de piloter
directement le flux généré par I'arc a travers la tension et l'intensité. L’utilisation de la double
ellipsoide de Goldak semble plus appropriée pour estimer le champ de température a proximité

des cordons de soudure.

La sous-estimation du déplacement (U3) de la simulation sur la plaque en acier 316L soudée

avec 1'Inconel 625, montre le comportement trop rigide de ces matériaux a haute température,
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déja mis en évidence pour I'essai de Satoh section 3.4.1. Ainsi la prise en compte de 1’évolution
du module et de la limite d’élasticité a haute température permettrait d’obtenir des résultats
plus réalistes en déplacement et également en contrainte. De méme que, I’évolution cyclique des
contraintes lors du soudage, impliquant des passages alternés en compression au chauffage et en
traction au refroidissement, a également été mis en évidence. Par conséquent, 1'utilisation d’un
écrouissage cinématique ou mixte (isotrope/cinématique) serait plus appropriée, comme men-
tionné au chapitre précédent. Cependant il convient de garder a l'esprit que I'identification d’une
variable cinématique impliquerait des essais cycliques de traction/compression a différentes tem-
pératures. Cela ajoute une complexité supplémentaire avec de nouveaux essais a réaliser, ainsi
qu’un travail d’identification, mais qui ne garantissent pas nécessairement la robustesse du modele

(Morch et al., 2018).

La simulation numérique permet également de tester d’autres configurations de soudage. Par
exemple, I'utilisation d’un métal d’apport différent dont les propriétés mécaniques seraient plus
proche de l'acier 316L permettrait potentiellement de réduire les contraintes pendant le soudage
(Leggatt, 2008). Cependant, ce métal d’apport doit également posséder une bonne soudabilité,
ainsi qu’une bonne résistance a la corrosion, ne pas favoriser la formation de phases fragili-
santes lors du refroidissement et posséder une température de fusion plus faible ou équivalente
a l'acier 316L, afin de garantir I'emploi d’une énergie de soudage faible. Par ailleurs, la mise en
place de traitements thermiques locaux apres soudage, permettrait de favoriser la restauration de
I’écrouissage et la réduction des contraintes résiduelles. Il est également envisageable d’introduire
un critere d’endommagement ou de rupture en lien avec le mécanisme de fissuration a chaud des

joints brasés (Bouffier, 2006; Danis et al., 2010a,b; Gao, 2017).

Enfin, il faudrait idéalement se rapprocher plus des configurations géométriques réelles des
échangeurs, c’est-a-dire, introduire les ondes, tenir compte des joints brasés, ainsi que des dé-
pendances des propriétés avec les parametres microstructuraux, notamment la taille de grain, les

textures cristallographiques des barres, toles et des ondes.
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4.5 Résumé

Dans ce chapitre, deux études de cas ont été réalisées : un essai expérimental d’une plaque
en acier 316L soudée au TIG multipasse, avec de I'Inconel 625 a été comparé avec une simula-
tion thermomécanique. Cette démarche a permis d’étudier la fiabilité de la source de chaleur en
température prescrite d'une part, ainsi que la loi de comportement développée dans le chapitre 3
d’autre part. De plus, des simulations numériques ont été réalisées a travers différentes configu-
rations de soudage, afin d’évaluer le champ de contraintes et de déformations lors du soudage du

mur de barres d’'un échangeur en acier 316L.

Concernant les résultats de la plaque en acier 316L, le champ de température obtenu via
I'utilisation d’une source de chaleur en température prescrite est en adéquation avec les résultats
expérimentaux. Cependant, ces résultats sont a relativiser car les thermocouples sont positionnés
loin des cordons de soudure. La loi de comportement décrivant la restauration de I’écrouissage a
également permis d’obtenir une bonne tendance en terme de contraintes résiduelles, bien que la

simulation sous-estime les déplacements par rapport aux résultats expérimentaux.

Des simulations supplémentaires ont été effectuées sur une structure 3D représentative d’un
mur de barres d'un échangeur en acier 316L. Ces derniéres ont permis de mettre en évidence
I’évolution et le niveau de la contrainte longitudinale au cours du soudage. Les réponses simulées
indiquent que la contrainte longitudinale peut atteindre ~ 600 MPa dans les cordons de soudure,
ainsi que dans la ZAT et que celle-ci se développe pendant le refroidissement. Dans le cas du
soudage TIG multipasse, la contrainte longitudinale atteint un maximum deés la premiere passe
et décroit a mesure d’ajout de passes superposées. Ainsi, la simulation numérique rejoint les
observations expérimentales, qui indiquent qu’en cas de rupture des joints brasés, celle-ci est

observée au cours des premieres passes pendant la solidification des cordons.

169



170



Conclusion générale

Synthese des travaux

Ce travail de doctorat s’'intégrait dans le cadre d’un projet collaboratif (EPHAISTOS) avec
Fives Cryo, ayant pour objectif le développement a I’échelle industrielle d’une technologie d’échan-
geurs de chaleur en acier inoxydable 316L. compacts de type PFHE. Le présent travail réalisé au
sein du LEM3, visait a étudier l'interaction métallurgique entre les toles et les barres en acier
inoxydable austénitique 316L, brasées avec une poudre base nickel BNi-5, puis soudée en mul-
tipasse au TIG avec le superalliage de nickel Inconel 625, ainsi que d’évaluer le comportement
thermomécanique lors de ces opérations de soudage. Afin de répondre a cette problématique, des

approches expérimentale et numérique ont été employées.

L’étude bibliographique a permis d’introduire des notions élémentaires sur la métallurgie du
brasage diffusion et du soudage TIG, qui constituent les opérations d’assemblage par fusion des
échangeurs de chaleur. Les mécanismes de fissuration a chaud tels que la liquation et la perte de
ductilité a chaud, pouvant potentiellement apparaitre dans les joints brasés lors des opérations
de soudage, ont été exposés. Bien qu’ils concernent principalement les alliages entierement austé-
nitiques, les différentes études ont montré qu’il n’existe pas de consensus quant a ces mécanismes
de fissuration. Un état de I'art sur la simulation numérique du soudage a également été présenté.
Celui-ci a permis de justifier I'utilisation d’une analyse thermomécanique découplée avec une
source de chaleur équivalente pour la prédiction des champs de température, de contraintes et de
déformations lors du soudage TIG multipasse. Cet état de 'art a aussi permis d’introduire une
loi de comportement pour tenter de prédire le champ de contraintes et de déformations, mais en

limitant le nombre de parameétres et d’essais expérimentaux pour leur identification. Une atten-
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tion particuliere a notamment été donnée a la prise en compte de la restauration de ’écrouissage

a haute température.

Les interactions métallurgiques entre les joints brasés et les cordons de soudure a l'interface
du mur de barres de deux maquettes d’échangeur de chaleur brasées et soudées dans des condi-
tions industrielles, ont été étudiées. Ces deux prototypes étaient de plus petites dimensions que
les échangeurs actuellement en développement, mais représentaient fideélement les configurations
d’assemblage par brasage et soudage d’empilement de plaques, d’ondes fines et de barres. Lorsque
le cycle de brasage est correctement réalisé 4, les joints brasés sont constitués d’une matrice ductile
de ¥-Ni monophasée riche en Fe, Cr, Si en solution solide. Cependant, des phases fragilisantes
identifiées comme étant les siliciures Niz;Sijp et CrsNisSis peuvent subsister dans les congés des
barres et dans lesquelles des micro-fissures se propagent sur ~ 500 pm, jusqu’a atteindre la ma-

trice ductile de v-Ni des joints brasés.

Lors des opérations de soudage mono ou multipasse avec 'Inconel 625 en tant que métal
d’apport, des micro-fissures intergranulaires pouvant atteindre une longueur supérieure a 500
pm, peuvent apparaitre au sein des joints brasés situés dans la ZAT. D’apres la caractérisation
chimique EDX réalisée au MEB et les différentes observations microscopiques, 1’origine et les mé-
canismes de ces micro-fissures peuvent étre proposés : lors de l'opération de brasage, du silicium
utilisé comme fondant, ségrege aux joints de grains dans les joints brasés. Lors de 'opération
de soudage, la présence intergranulaire de silicium ségrégé et les hautes températures atteintes
en ZAT impliquent la formation d’un film liquide a bas point de fusion, facilitant la décohésion
intergranulaire lorsque les efforts de traction liés au retrait des cordons de soudure (ZF) se dé-
veloppent au refroidissement. Ainsi, le mécanisme de micro-fissuration au sein des joints brasés
peut-étre attribué a un mécanisme dit de liquation. Néanmoins, I’absence de film liquide et la
présence de micro-fissures laissent supposer que la fissuration peut également étre due a de la

fragilisation intergranulaire par le silicium, caractéristique du mécanisme dit de perte de ductilité

4. Les cycles de brasage mis en ceuvre dans cette étude sont confidentiels.
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a chaud. Cependant ce dernier mécanisme est difficile a mettre en évidence sur des observations de
micro-fissures réalisées a postériori. De plus, dans cette étude aucune information sur la quantité
de silicium requise pour la fissuration, ni I'instant pendant lequel se phénomeéne apparait n’ont été
identifiés. D’apres la littérature, 'apparition de ces micro-fissures est favorisée par 'augmentation
du champ de déformation local se développant en dessous de la température de solidus de 'alliage,
pendant le refroidissement. C’est pourquoi, des analyses EBSD ont été réalisées de 'interface du
mur de barres et des cordons de soudure et jusqu’'a 4 mm derriere cette interface, afin d’étudier
la distribution spatiale et la magnitude de la désorientation intragranulaire. Celle-ci s’exprime a
travers le GOS, qui est une simple variable scalaire exprimée en degré et pouvant étre corrélée a
la déformation plastique. Les valeurs du GOS obtenues pour différents protocoles de soudage TIG
multipasse ont montré que la magnitude de déformation plastique était forte a I'interface du mur
de barres et des cordons de soudure, mais diminuait de moitié a 4 mm derriere cette interface. Il
a également été montré que la magnitude de déformation plastique augmentait avec le nombre de
passes, mais que celle-ci tendait a converger apres 12 passes réalisées a des énergies de soudage
linéique inférieure & 1100 J/mm. Par conséquent, afin de limiter la déformation plastique et le
phénomene de micro-fissuration subséquent, il a été conseillé d'utiliser de faibles énergies linéique

de soudage.

Les propriétés mécaniques des joints brasés et de l'acier 316L ont été évaluées. Des essais de
nanoindentation ont été menés a température ambiante afin de déterminer le module d’élasticité
et la dureté Hyr de l'acier 316L et des joints brasés a 1’échelle du grain. Les résultats ont montré
que les modules d’élasticité pour ces deux matériaux étaient proches et valaient en moyenne 191
GPa et 183 GPa respectivement. Cependant les valeurs de dureté H;r moyennes ont été évaluées
a 2,1 GPa et 2,5 GPa, respectivement. D’apres ces valeurs et en posant certaines hypotheses, un
critere simple basé sur le ratio de dureté rg,,., a permis de prédire que la rupture ductile apparais-
sait préférentiellement dans I'acier 316L lors d’un essai de traction sur des éprouvettes issues d'un
assemblage brasé exempt de phases fragilisantes. Les résultats de ces essais de traction sont en

accord avec le critere précédent. Le comportement mécanique est caractérisé par un écrouissage
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important, la rupture ductile est apparue dans I'acier 316L, apres avoir atteint une résistance a la
traction de 520 MPa, ainsi qu'un allongement a la rupture de 0,90 pour les trois essais réalisés. Ces
résultats démontrent que les joints brasés monophasés v-Ni possedent a la température ambiante
une résistance mécanique équivalente a l'acier 316L, garantissant ainsi l'intégrité de la matrice

brasée.

Dans le but d’estimer les déformations et contraintes induites par les opérations de soudage
sur les échangeurs, une loi de comportement thermodynamiquement admissible a été développée
pour décrire la restauration de l’écrouissage thermiquement activée pour les métaux soumis a
de hautes températures. Le principal intérét était de rendre compte de ce phénomene métallur-
gique complexe a travers une loi de comportement la plus simple possible, ainsi que la mise en

, ) - e ) . . , . ,
place d’essais expérimentaux pour l'identification des parametres. Les équations sont basées sur
une formulation thermo-élasto-plastique, améliorée par une variable interne de restauration qui
contrebalance les effets de I’écrouissage a travers une loi d’évolution dépendante de la température.
Un programme expérimental a été mené pour mettre en évidence le phénomene de restauration
de I'écrouissage sur 'acier 316L et I'Inconel 625, ainsi que pour identifier les parametres du mo-
dele pour ces deux matériaux. Des simulations numériques ont été réalisées afin de mettre en
évidence le potentiel du modele et ses limites dans le cas de divers sollicitations thermoméca-
niques. Bien que des améliorations pourraient étre apportées, I’objectif final était d’intégrer cette
loi de comportement dans le cadre de la simulation numérique du soudage multipasse, afin de

prédire les déformations et contraintes avec suffisamment de précision dans un contexte industriel.

Un essai expérimental d’une plaque en acier 316L soudée au TIG multipasse avec de I'Inconel
625 a été réalisé. Cet essai a été reproduit au travers une simulation numérique, dans laquelle
une source de chaleur équivalente en température prescrite et la loi de comportement développée
au chapitre précédent ont été utilisées. Les mesures expérimentales de température a ’'aide de
thermocouples (@ 1,5 mm), ont permis de calibrer la source de chaleur afin de représenter au mieux

le champ thermique obtenu au cours du soudage. De méme que des mesures de déplacement et de
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contraintes résiduelles ont été effectuées afin de qualifier la robustesse de la loi de comportement
thermo-élasto-plastique avec prise en compte de la restauration de I’écrouissage. A ce stade, le
modele permet de reproduire correctement le champ de contrainte, mais apparait trop rigide
a haute température, impliquant une moins bonne représentation du champ de déformation et
des déplacements. La pertinence du modele a également été testée en réalisant des simulations
numériques de soudage TIG multipasse sur un mur de barres d’un échangeur de chaleur en acier
316L en faisant varier différents parametres de soudage. Ces simulations ont permis de suivre
I’évolution du champ de contrainte longitudinale au cours du soudage. Les réponses simulées ont
indiqué que cette composante de la contrainte pouvait atteindre une valeur maximale d’environ
600 MPa dans les cordons de soudure et dans la ZAT au cours du refroidissement et ce, des
la premiere passe. Ainsi, ces résultats sont en accord avec les observations expérimentales qui
indiquent qu’en cas de présence de siliciures Niz; Sijo et CrgNisSiy intergranulaires et continues au
sein des joints brasés, la rupture du mur de barres intervient des les premieres passes de soudage,
au cours du refroidissement. En ’absence de ces phases fragilisantes, le mur de barres ne subit

qu’une déformation plastique et potentiellement des micro-fissures a chaud en ZAT.
Perspectives

Ce travail a été une premiere étude entre Fives Cryo et le LEM3 portant sur la modélisation
du soudage multipasse avec métal d’apport. Plusieurs voies d’amélioration sont envisageables a
la fois sur le plan expérimental et numérique. Premierement, il serait judicieux de quantifier la
concentration de silicium ségrégé aux joints de grains a la suite des opérations de brasage, a
I’aide d’un instrument de microanalyse chimique quantitatif et de la comparer a la concentration

présente dans les micro-fissures en ZAT.

Deuxiemement, il semble important de réaliser des essais de traction a chaud sur des éprou-
vettes en acier 316L brasées avec BNi-5 dans la gamme de température de fonctionnement des
échangeurs. Aussi, afin de mieux comprendre les mécanismes mis en jeu lors des opérations de

soudage et pour reproduire les efforts de traction qui se développent pendant le retrait des cor-
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dons de soudure, des essais de traction a températures élevées sur les éprouvettes pourraient étre
réalisés. Cela permettrait d’une part de savoir quand et sous quelles conditions de soudage les
micro-fissures dans les joints brasés apparaissent. D’autre part cela permettrait de déterminer la
température a laquelle la rupture pourrait préférentiellement apparaitre dans les joints brasés,

plutét que dans l'acier 316L.

Troisiemement, afin de tester la robustesse de la loi de comportement développée dans ce
travail, il est envisageable de réaliser des essais de traction a chaud a des vitesses de déforma-
tion différentes pour étudier le comportement visqueux lorsque la restauration de ’écrouissage
du modele est activée. Aussi, pour améliorer la loi de comportement, les parametres tels que le
module ainsi que la limite d’élasticité pourraient étre exprimés en fonction de la température.
Cette amélioration ne nécessite pas forcément d’identifier de nouveaux parametres par des essais
expérimentaux, mais simplement de reprendre des données disponibles dans la littérature ainsi
que de modifier la loi de comportement en s’assurant de sa consistance thermodynamique. Par
ailleurs, pour étre plus représentatif du comportement thermomécanique des cordons de soudure,
des essais thermomécaniques sur des éprouvettes en Inconel 625 dont la microstructure (taille
des grains, texture de solidification) serait proche de celle observable dans la ZF, devraient étre
réalisés. Dans une moindre mesure des essais de Satoh pourraient étre effectués sur la machine
Gleeble disponible au LEM3, afin de mieux comprendre les effets des différents parametres de la

loi de comportement sur les résultats de simulation.

Quatriemement, il a été indiqué dans le chapitre 4, que les mesures expérimentales du GOS a
travers le mur de barres apres les opérations de soudage, évoluaient avec une tendance similaire
aux valeurs numériques de la variable de déformation plastique effective p.s¢. Cependant, aucune
corrélation n’a réellement été mise en évidence. Rigoureusement, il serait dans un premier temps
nécessaire de corréler par une fonction phénoménologique les valeurs du GOS, avec celles de la
déformation obtenue a travers des essais uniaxiaux sur des éprouvettes. Dans un second temps,

des traitements thermiques seraient effectués sur ces éprouvettes afin de favoriser la restauration
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de I’écrouissage. Le GOS serait a nouveau mesuré, puis, comparé aux valeurs numériques de peysy.

Cinquiemement, les simulations ont été réalisées en reproduisant les conditions de soudage
utilisées par les soudeurs de Fives Cryo. Des simulations pourraient étre faites dans un spectre
plus étendu du Domaine Opérationnel de Soudage (DOS), afin d’anticiper les réponses thermo-

mécaniques dans diverses situations de soudage.

Enfin, il faudrait également tenir compte de la configuration réelle des échangeurs dans les si-
mulations numériques, en considérant notamment I’effet des ondes sur la diffusion de la chaleur par
conduction et sur les échanges convectifs. Les joints brasés pourraient également étre introduits,
ce qui nécessiterait une détermination plus fine et plus complete de leurs propriétés mécaniques.
Pour calculer la réponse de ce milieu hétérogene et capter les fluctuations microscopiques sans

raffiner le maillage, il conviendrait d’utiliser des méthodes multi-échelles et d’homogénéisation.
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Annexe A

Cadre thermodynamique

A.1 L’équation de la chaleur

Selon le 1¢" principe de la thermodynamique, la variation de ’énergie interne par unité de

masse e, dans un volume de matiere, est égale a la somme de la puissance produite par ce matériau

(source de chaleur w) et sa déformation (puissance de déformation volumique W, = o : € ) moins

la puissance quittant le matériau a travers le flux de chaleur q. Cela donne :

pé = w + W, — div,(q).

L’énergie libre de Helmholtz 1 est fonction de ’énergie interne e et 'entropie s par :

v=e—"1Ts,

ou, dans une formulation en vitesse :

Y =¢é— (sT +3T).

Ainsi, en injectant (A.3) dans (A.1), 'équation généralisée de la chaleur est obtenue :

pTs =w+W. — p(¢b + sT) —div,(q).

P

(A.1)

(A4)

Dans le modele proposé, la forme commune du terme de I’énergie calorifique dans 1’énergie

libre de Helmholtz est adoptée :
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T
¢0(T) = Cp ((T — Tg) —T In (T)) — 5o (T - To) + €0, <A5>
0
ou, So et ey sont respectivement, les valeurs de l’entropie et de 1'énergie interne a T' = Tp,
tandis que c,, dénote la capacité calorifique spécifique a pression constante. En introduisant la
définition ci-dessus dans ’équation (3.1), cela donne pour I’entropie :
0 1 T
s:—a;{:pozICO'—f'Cplﬂ <T0> + so, (A.6)

olu, dans une formulation en vitesse :

Os Os,. 1 Cp s
i=— 64+ —T==al :6+ 2T. A.
$=5 0'+8T pa 0'+T (A.7)
Ainsi, en injectant (A.7) dans (A.4), cela donne la forme spécifique de I'équation de la chaleur

pour le modele proposé, donnée équation (3.14).

A.2 Implémentation numérique : algorithme implicite d’Eu-
ler

Un solveur EF comme ABAQUS/Standard, emploie un schéma d’intégration implicite d’Eu-
ler. Ainsi, la valeur d’une quantité donnée x est calculée a partir de I'incrément de temps pré-
cédent n jusqu’a lincrément de temps courant n + 1, tel que ) = z(™ 4+ Azt Cette
relation est usuellement résolue a travers un schéma itératif. Par conséquent, la valeur cou-
rante de x est corrigée pour chaque itération k par : xMtDEHD) — g4+ DE) L s+ Dk) oy

Ag DD — AgntD®E) 4 5204DE) jusqu’a ce que 2™ converge.

Quand I'analyse est complete a I'incrément de temps n, le solveur EF fourni pour chaque point

d’intégration, toutes les variables d’état a l'incrément de temps n, de méme que 'incrément de

n+1

déformation totale Ae™™tD et I'incrément de température AT+, A partir de ces données le

role de la subroutine UMAT est de calculer : i) la contrainte et les variables d’état a 'incrément
do do
de temps n + 1, et ii) les opérateurs tangents C¥ = — et ngT = — qui sont nécessaires pour

7€ de dr
atteindre une convergence rapide pour le calcul EF suivant.
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A.2.1 Les résidus

Les équations gouvernant I’évolution des variables d’état, sont écrites sous une forme de fonc-
tions résidus qui doivent satisfaire la condition de nullité. Pour celle relative a 1’équation de la

variable de restauration (3.11), cela donne :

¢s(T, 3, 8,p) = B — g(T) x h(p = B). (A8)
Pour la plasticité, la fonction résidu est simplement égale a la fonction de charge (3.8), qui
prend des valeurs négatives quand le matériau ne s’écoule pas plastiquement, et doit rester nulle

quand il s’écoule plastiquement :

¢p(o,p,B) = f(o,p,B) =eq(d) — R(p — ) — Ro. (A.9)

A.2.2 Linéarisation des équations constitutives

L’implémentation implicite du modele proposé requiert de linéariser les résidus ci-dessus, ainsi
que la contrainte. Il est rappelé que la méthode convex cutting plane (Simo et Ortiz, 1985; Ortiz
et Simo, 1986; Simo et Hughes, 1998) permet de simplifier la linéarisation de 1’équation d’écou-
lement (3.9), dans laquelle le gradient de 1’écoulement de déformation plastique par rapport a la

contrainte, est ignoré. Cela donne :

de, = A(o)dp, (A.10)

Par conséquent, la forme linéarisée pour les résidus et la contrainte donne :

Opp el Dop Dop
865 = GO + 500 + 8555+ 998 5p
_ 9%, 99555, 995 1 & 3¢6
TR RN Al (A11)
_ 093 O¢s | 09p 3¢B
ST+ (5 + aﬁm>5ﬁ+
= AgTéT + A[ggéﬁ + Agpép,
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_ 9% s O
= (00 + apé}rﬂ- 98

= Ay, 60+ Ayydp + Ayedp,

Jdo Jo Jo
= $’5€+87T§T+785p :0ep
oo oo oo

0%y 0

oo

= Bye : 0 + ByrdT + Bypop,

ou,

_9¢s _ 09 _
e
_Y¥s  Y¥B - g -
A5 =95 T op a9 X g5t A
_ 9% _ _ oh
A= 22 Ao,
_0dy _ _OR
o op op’
_ 09, _ _OR
pB aﬁ aﬁ’
oo
Basa % (C,
B,r 8—;——(&@1,
oo
By = 52 Al@) = ~C: A(o)

A.2.3 Calcul de la contrainte

Prédiction élastique avec correction de la restauration de I’écrouissage

(A.12)

(A.13)

(A.14a)

(A.14b)

(A.14c)

(A.15a)

(A.15b)

(A.15¢)

(A.16a)
(A.16b)

(A.16¢)

Pendant la premiere étape, il est supposé que le matériau se situe dans le domaine d’élasticité,

dans le but d’estimer s’il s’écoule plastiquement ou non. Ainsi, les variables internes associées a

la plasticité €, et p sont maintenues constantes, pendant que la variable de restauration 3 peut

évoluer. Puisque que I’évolution de § n’influence pas le comportement élastique du matériau, une

premiere correction de [ peut étre effectuée avant la prédiction élastique. Pour initier la procédure
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de correction de (3, sa valeur est maintenue constante dans un premier temps, ce qui donne un
résidu non nul ¢g. Par conséquent, [ est itérativement mise a jour (boucle k) jusqu'a ce que ¢z

soit suffisamment proche de 0. Cela donne :

ﬁ(n+1)(k+l) _ 6(n+1)(k) + 6B(n+1)(k) (Al?)
Dans cette procédure de mise a jour , 03 est obtenue a partir de la condition de nullité du

résidu ¢z (Toutes les quantités sont prises a ("TD*))

¢s +0¢s =0, (A.18)
ol, d¢s est exprimé a partir de la linéarisation de ¢g, donné dans (A.11), en considérant que

0'=0et ép=0:

8¢5 = Apgdps. (A.19)

Par conséquent, en injectant (A.19) dans (A.18) I'expression pour /3 est obtenue :

—9s

0f = ——,
Ass
ou le terme Agg est indiqué dans (A.14b). Une fois la convergence atteinte, la contrainte est

(A.20)

prédit élastiquement avec 'équation (3.4). Puis, le résidu ¢, est calculé avec I'équation (A.9) afin
d’évaluer si le matériau s’écoule plastiquement ou non :

— si ¢, <0, alors la plasticité n’est pas activée et la contrainte n’a pas besoin d’étre corrigée.

— se ¢, > 0, alors la plasticité est activée et la contrainte doit étre corrigée. C’est 'objec-

tif de la seconde étape, indiquée par Correction de la plasticité et de la restauration de

[’écrouissage.
Correction de la plasticité et de la restauration de 1’écrouissage

Pendant cette seconde étape, les variables internes associées a la plasticité €, et p, ainsi que
la variable de restauration § peuvent évoluer simultanément. Par conséquent, toutes les variables

internes sont mises & jour itérativement (boucle k) jusqu’a ce que ¢z et ¢, soient suffisamment
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proches de 0. Cela donne :

B+ — gt 1)(k) 4 53(n+1)(k) (A.21a)
pADEFD — pmdD(kR) o g (D (k) (A.21D)
E;n+1)(k+1) — Egm)(k) + 551(7n+1)(k>_ (A.21c)

Dans cette procédure de mise a jour, 03, dp et de, sont obtenus a partir de la condition de

nullité des résidus ¢ et ¢, (toutes les quantités sont prises a ("+D*))

¢p+ g =0

¢p+ 6P, =0
ou, d0¢g et ¢, sont exprimés a partir de ¢g, ¢, et o, donnés par (A.11), (A.12) et (A.13), en

, (A.22)

considérant e =0 et 67T =0 :

dgp = AppdS + Appdp

, (A.23)
56y = Apy : 60 + Aydp + AysdB

et

do = Bypip. (A.24)
Par conséquent, en injectant (A.23) et (A.24) dans (A.22) 'expression suivante est obtenue

pour 6 et op :

) L L —
OV [Fes Low| | =0 , (A.25)
op Lyg  Lyp —&p
avec
-1
L L K K
8B Bp _ BB Bp 7 (A.26)
Lpﬁ Lpp Kpﬁ Kpp
et
Kpg = App, Kpp=App, Kpp=Aps, Kpp=Aps: Bop+ App. (A.27)
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Par conséquent, en accord avec la méthode conver cutting plane (Simo et Ortiz, 1985; Ortiz
et Simo, 1986; Simo et Hughes, 1998), de, est directement connecté a dp a travers la linéarisation

de I’équation d’écoulement (A.10)1!

A.2.4 Opérateurs tangents

Comme mentionné précédemment, 'implémentation proposée est basée sur la forme convex
cutting plane de l'algorithme return mapping (Simo et Ortiz, 1985; Ortiz et Simo, 1986; Simo
et Hughes, 1998), qui utilise des opérateurs tangents continus. En accord avec le cas présent,

do

do
les formulations des opérateurs tangents C*9 = 1 et C¥9, = ar sont obtenues au travers de
€

I'identification d’une relation linéaire entre do, de et dT telles que :

t
do = CY : de + C4.dT. (A.28)
Ainsi, la relation contrainte, déformation et température est écrite sous une forme différentielle.

A partir de 'équation (A.13), cela donne :

do = B, : de + BordT + B,,dp. (A.29)

Si la plasticité n’est pas activée (le calcul de la contrainte s’arréte a la prédiction élastique avec
correction de la restauration de [’écrouissage), alors dp = 0 et les opérateurs tangents peuvent étre
directement identifiés & partir de ’équation (A.29) par C¥ = B, et C*%. = B,p. Cependant, si
la plasticité est activée, (le calcul de la contrainte se déroule jusqu'a la correction de la plasticité et
de la restauration de [’écrouissage), pour laquelle il devient nécessaire de considérer les conditions

de nullité des résidus ¢z et ¢, simultanément, dans leur forme différentielle. A partir des équations

(A.11) et (A.12), cela donne :

1. il est important de noter que, selon la méthode convex cutting plane (Simo et Ortiz, 1985; Ortiz et Simo,
1986; Simo et Hughes, 1998), la linéarisation de I’équation d’écoulement (A.10) est explicitement intégrée dans
la procédure de correction. Néanmoins, le temps d’intégration demeure implicite. Malgré cette simplification, la
méthode convex cutting plane posséde une bonne précision en comparaison a d’autres schémas et qui implique
également un cotit de calcul faible (Qidwai et Lagoudas, 2000).
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dqbg = AﬁTdT + Aﬁgdﬂ + Agpdp =0

. (A.30)
d¢, = Apy :do + Ap,dp + AppdB =0
En injectant (A.29) dans (A.30), il est obtenu :
d Xz X de
I _ [ Xee Xor) , (A.31)
dp Xpe Xpr T
avec
Xge X L L Kz K
B BT _ BB Bp y B BT ’ (A.32)
Xpe Xpr Lps  Lipp Kp. Kpr
ou, les termes Lgg, Lg,, Lyp et Ly, sont donnés dans (A.26), et :
Kﬂs = 07 KﬂT = ABT, Kps = Apa' : Bo-,:-, KpT = Apcr : Ba'T' (A33)

Enfin, en substituant dp dans (A.29) avec (A.31) l'identification des expressions suivantes pour
les opérateurs tangents est obtenue :

CSIE = EU&. -+ Bo’p (S ng and Cth - Bo'T + Bo‘poT' (A34)

o
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Annexe B

Etat de ’art des méthodes connexes
EBSD

B.1 Meétriques de désorientation intragranulaire

Lors de la déformation des polycristaux, la compatibilité des déformations entre les grains
adjacents impliquent une courbure de la maille cristalline, accommodée par 'accumulation des
dislocations géométriquement nécessaires (GND), terme issue de 'anglicisme Geometrically Neces-
sary Dislocations (Nye, 1953; Ashby, 1970; Gao et Huang, 2003). La désorientation intragranulaire
résultante peut étre liée a la déformation plastique a travers des métriques extraits des données
EBSD, tels que le KAM (Kernel Average Misorientation) et le GOS (Grain Orientation Spread)
(Pantleon, 2008; Konijnenberg et al., 2015). Wright et al. (2011) ont détaillé les méthodes utilisées
pour corréler la déformation plastique a ces métriques de désorientation intragranulaire, a partir
des clichés de diffraction. Ces derniers sont basés sur les valeurs de désorientation angulaire w;;,

entre les orientations d'un couple de pixels (i,7) Allain-Bonasso et al. (2012).

Pour un pixel j, le KAM est défini par :

, 1
KAMO) = () S (B.)
k
ou K est le nombre de pixels autour du pixel j, et wj;; I'angle de désorientation entre un
couple de pixels (j,k). Le KAM correspond a la désorientation moyenne autour d’un pixel donné
et en considérant un nombre de premiers voisins autour de ce pixel, également dénommé kernel

(premiers voisin : kernel 3 x 3; seconds voisins : kernel 5 x 5 ect.)
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Pour un grain 7, le GOS de ce grain est défini par :

1
GOS(i) = | —= | D_wij B.2
Ot J(7) est le nombre de pixels d'un grain ¢ et w;; la désorientation angulaire entre ’orientation

d’un pixel j et I'orientation moyenne du grain ¢. Ainsi, pour une surface totale analysée S contenant

i grains de surface s(i), le GOS associé est défini par :

GOS = (;) 3" GOS(i) x (i) (B.3)

Le GOS(7) correspond a la déviation anguiaire moyenne entre chaque pixel du grain i, et
lorientation moyenne du grain (Kunze et al., 1993; Cho et al., 2005; Kamaya et al., 2006), ana-
logue a un écart-type. Ce métrique de désorientation intragranulaire permet d’assigner a chaque
grain une valeur scalaire, corrélée avec la magnitude de déformation plastique. Ainsi, quand la
désorientation intragranulaire induite par la présence de GND augmente, la valeur du GOS(7)
augmente également. L’intégration sur une surface contenant plusieurs grains permet de déter-
miner le GOS moyen sur cette surface. Il est important de noter qu’il est préférable de pondérer
le GOS par la surface plutdét qu’en nombre de grains pour que les petits grains ou pixels isolés
ne biaisent pas la statistique. Il est également nécessaire de considérer les macles comme des
grains a part entiere. En effet, la prise en compte des macles comme partie intégrante des grains,

augmenterait artificiellement la désorientation intragranulaire.

Cependant, la valeur quantitative extraite de ce métrique scalaire ne possede pas de signifi-
cation physique propre (Brewer et al., 2006). En effet, il n’existe pas de relation directe avec la
densité de dislocations ou encore avec une composante du tenseur des déformations. Ainsi, une
valeur de GOS deux fois plus élevée ne correspond pas a une déformation deux fois plus impor-
tante, bien que Shen et Efsing (2018) aient déterminé une relation linéaire entre le GOS et la
composante de déformation d’un essai de traction uniaxial. Néanmoins, le GOS peut étre utilisé

comme une base raisonnable permettant de caractériser la magnitude et la distribution spatiale
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de la déformation plastique de maniere comparative entre deux états. Cette variable scalaire peut
donc étre corrélée a une magnitude de déformation plastique, car elle évolue conjointement avec la
densité de dislocations. Par conséquent, le GOS est sensible a la restauration de I’écrouissage et a
la recristallisation. En effet, le premier phénomeéne implique des mécanismes de réarrangement et
d’annihilation des dislocations, tandis que le deuxiéme implique la formation de nouveaux grains

dans un état non écrouis (Jorge-Badiola et al., 2007; Ayad et al., 2011; Hadadzadeh et al., 2018).

Par ailleurs le KAM et le GOS sont sensibles a divers parametres a la fois intrinseques a
I’échantillon, tels que la taille des grains, mais aussi extrinseques, tels que la taille du pas de
mesure lors de 'acquisition EBSD, les fonctions de post-traitement pour le nettoyage des cartes et
dans une moindre mesure, de la préparation de ’échantillon (Wright et al., 2011). Par conséquent,
il convient de garder les mémes routines de préparation et d’analyse (tension d’accélération et

distance de travail constantes) pour obtenir des résultats comparables.
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Annexe C

Fondements théoriques de la
caractérisation meécanique par
nanoindentation

C.1 Nanoindentation quasi-statique

Le modele permettant de déterminer le module d’élasticité E, d’'un matériau est basé sur les

travaux de Pharr et al. (1992) :

1— 2

Eery E;
oll, v, est le coefficient de Poisson du matériau indenté, en faisant I’hypothese que celui-ci vaut

raisonnablement 0,3 pour la plupart des matériaux métalliques. Les parametres F; et v; dénotent
le module d’élasticité et le coefficient de Poisson de I'indenteur en diamant, valant respectivement
1141 GPa et 0,07. Le parametre E, s correspond au module d’élasticité effectif et s’exprime par

la relation suivante :

S
Eepr = 2\/5%/1(: (C.2)

ou [ est une constante géométrique égale a 1 pour un indenteur sphérique et 1,034 pour un
indenteur Berkovich (Oliver et Pharr, 2004). La variable S est la rigidité élastique, correspondant
a la pente de la courbe de décharge (Figure C.la) et est définie par la relation suivante, en

considérant que la valeur de S est calculée a 40% et 98% de F a4z :

_dF

S =
dh
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La variable A, correspond a l’aire de contact projetée, calibrée a partir d’un échantillon stan-
dard en silice fondue, dont le module d’élasticité (72 GPa) et le coefficient de Poisson sont connus

(0,17). Celle-ci s’exprime par la relation :

1 1 1
Ac(he) = Coh? + Cihe 4+ CohZ + C3hd + Cyhé + ... (C.4)

ou, h. dénote la profondeur de contact (Figure C.1b) et s’exprime a travers la relation :

F

he = hy, —e—2 C.5
K (©5)
ou, h,, correspond a la profondeur atteinte a la force maximale F;,, et € une constante qui
vaut 0,75 pour un indenteur sphérique et Berkovich (Woirgard et al., 1998). Pour un indenteur

sphérique 'aire de contact projetée peut également s’exprimer comme une fonction géométrique

de l'indenteur :

A. = w(2Rh, — h?) (C.6)
ou, R dénote le rayon de I'indenteur supposé parfaitement sphérique.

Ainsi, la dureté Hp est calculée simplement par :

F,
Hir = (C.7)

C
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Profil de surface Profil de
aprés indentation surface initial

h,. : profondeur résiduelle

D R e g ey

Profil de surface
R sous charge

hom h

(a) Courbe de nanoindentation : force vs. profon- (b) Schéma des différentes profondeurs pendant le
deur chargement d’un indenteur Berkovich

F1GURE C.1 — Principe de mesure du module d’élasticité et de dureté avec la méthode de Oliver
et Pharr (2004).

C.2 Précisions sur le calcul du module d’élasticité par na-
noindentation

Les essais de nanoindentation nécessitent une analyse minutieuse lors de I'interprétation des
résultats. Plusieurs auteurs ont résumé la méthodologie et les corrections qui doivent étre ap-
pliquées pour atteindre des mesures fiables du module d’élasticité lors du post-traitement des
données (Oliver et Pharr, 2004; Fischer-Cripps, 2006; Menk, 2012). En effet, le module d’élasti-
cité est une propriété intrinseque d’'un matériau, c’est-a-dire, que sa valeur est indépendante de la
méthode de mesure utilisée. Un des points déterminant dans la précision de mesure par nanoin-
dentation concerne Iestimation de l'aire de contact A.. D’apres les équations (C.1) et (C.2), il
est important de noter qu’une variation de A, calculée a partir de I’équation (C.4) ou I’équation
(C.6), implique une variation du module d’élasticité E,. La mesure de laire de contact depuis
la courbe d’indentation n’est pas triviale et dépend fortement du comportement de la surface
du matériau sous l'indenteur. La méthode de Oliver et Pharr est établie sur I’hypothese que la
surface sous 'indenteur s’affaisse (sink-in) (Figure C.1b), alors que celle-ci peut également for-
mer un bourrelet (pile-up), suivant la réponse de la déformation plastique du matériau (Taljat
et Pharr, 2004; Kogut et Komvopoulos, 2004). Ainsi, la méthodologie qui consiste & déterminer

'aire de contact A. a partir de la hauteur de contact h. (équation (C.5)) ne prend pas en compte
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I’apparition du bourrelet, qui est la conséquence de ’écoulement plastique sous I'indenteur. Si un
bourrelet apparait, ’aire de contact sera sous-estimée et menera a une surestimation du module
d’élasticité. La taille du bourrelet est fonction du rapport hfm, pour lequel, un faible rapport hfm
tend a promouvoir 'affaissement sous I'indenteur, minimisant la formation de bourrelet et donc
I'erreur sur l'estimation de l'aire de contact (Taljat et Pharr, 2004). Plus la pénétration est im-
portante, plus l'effet du bourrelet est accentué (Maneiro et Rodriguez, 2005). Ainsi, un indenteur
Berkovich implique une forte pénétration et des déformations plastiques importantes menant a la
formation de bourrelets. A I'inverse, un indenteur sphérique avec un grand rayon, implique une
faible pénétration, limitant la formation de bourrelets, et favorisant une réponse élastique dans
une moindre mesure (Romero et al., 2003; Paietta et al., 2011). Par ailleurs, plusieurs auteurs
ont développé des méthodologies pour la prise en compte des bourrelets, en utilisant des relations

géométriques pendant le post-traitement des données (Ahn et Kwon, 2001; Kese et al., 2005).

C.3 Précision sur le calcul de la dureté par nanoindenta-
tion

Contrairement au module d’élasticité, la dureté n’est pas une propriété intrinseque d’un ma-
tériau et dépend fortement de la méthode de mesure (Walley, 2012). Dans le cas de la nanoin-
dentation, la dureté d’un matériau est définie comme la résistance a la déformation plastique
(déformation permanente) quand une force compressive est appliquée a la surface de celui-ci
(Broitman, 2017). Il est donc important de noter qu’il n’existe pas de dureté absolue, mais cette
grandeur représente plutot une quantité scalaire sur une échelle arbitraire. Cela implique que la
dureté est pertinente lorsqu’elle est utilisée de maniere comparative entre différents matériaux.
Par ailleurs, toute comparaison entre différentes méthodes de mesure de dureté n’est significative

qu’apres vérification expérimentale (Meyers et Chawla, 2009).
Pendant ’essai d’indentation d’'un matériau élasto-plastique avec un indenteur sphérique a

large rayon, la part de déformation élastique est importante. Cela signifie que la zone plastique

sous l'indenteur n’est pas compléetement développée, mais apparait comme étant la somme d’une
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déformation élastique et plastique, également appelée dureté apparente (Fischer-Cripps, 2011).
C’est pourquoi, les mesures de dureté par nanoindentation nécessitent idéalement 1'utilisation
d’un indenteur pointu (Berkovich, conique ou cube corner), capable de promouvoir une déforma-

tion plastique importante et une déformation élastique négligeable.

L’accessibilité et la facilité expérimentale des essais de dureté ont amené certains auteurs a
établir une relation entre la dureté et la résistance maximale a la traction (Tabor, 1948; Pathak
et Kalidindi, 2015). La plus utilisée des relations empiriques entre ces deux variables est définie

par :

H,=kx R, (C.8)

ou, H, correspond a la dureté Vickers, et k& un coefficient pouvant varier de 2,3 a 3,7 pour les
matériaux métalliques, en fonction de la composition chimique et de la microstructure des maté-
riaux indentés. Bien que l'essai de dureté et 1’essai de traction uniaxial mesurent une résistance a
la déformation plastique, il n’existe pas de relation directe entre les deux, car les mécanismes de
déformation plastique ne sont pas les mémes. Néanmoins, selon Zhang et al. (2011), la relation
précédente peut étre utilisée pour les matériaux cristallins a gros grains et pouvant se déformer

plastiquement par cisaillement.
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Annexe D

Détails des procédures de soudage

D.1 Maquettes N1 et N2

Les Tableaux D.1 et D.2 détaillent respectivement les parametres de soudage de la maquette
N1 et N2, ou, I, U et E"*, dénotent respectivement, l'intensité, la tension, la vitesse de
soudage moyenne et I’énergie linéique de soudage moyenne. Les soudures S1 a S7 ont été réalisées
sur la face arasée a la disqueuse, tandis que les soudures S8 a S14 ont été réalisées sur la face
non arasée de la maquette N1. De méme que les soudures S15 et S17 ont été réalisées sur la face
arasée par fraisage, tandis que la soudure S16 a été réalisée sur la face non arasée de la maquette
N2.

TABLEAU D.1 — Détail de la procédure de soudage de la maquette N1.

Soudure passes balayage I (A) U (V) ™% (mm.min') FE" (Jomm™!)

S1 1 sans 90 14 74 1024
S2 2 sans 90 14 86 880
S3 3 sans 90 14 109 696
S4 4 sans 90 14 122 625
S5 5 sans 90 14 130 583
S6 1 avec 120 14 71 1416
S7 12 avec 120 14 95 1079
S8 1 sans 90 14 113 670
S9 2 sans 90 14 149 508
S10 3 sans 90 14 151 502
S11 4 sans 90 14 154 492
S12 5 sans 90 14 161 470
S13 1 avec 120 14 72 1050
S14 12 avec 120 14 119 857
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TABLEAU D.2 — Détail de la procédure de soudage de la maquette N2.

Soudure passes balayage I (A) U (V) ™% (mm.min~') £E" (Jomm™!)

S15 16 sans 75 12,5 53 1078
S16 16 sans 75 12,5 55 1031
S17 20 sans 75 12,5 58 984
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Caractérisation et modélisation d'assemblages de toles en acier inoxydable austénitique brasées et soudées
pour des applications d’échangeurs de chaleur

Reésume—

L’objectif de cette étude repose sur un contexte industriel, dans lequel, des échangeurs de chaleur & haute pression, composés de
plaques et d’ondes en acier inoxydable austénitique 316L, sont brasés avec un alliage Ni-Cr-Fe-Si (BNi-5), puis soumis a un procédé
de soudage multipasse TIG (Tungsten Inert Gas), avec un métal d’apport en superalliage de nickel Inconel 625. Due a leur
microstructure et composition chimique hétérogéne, la rupture des joints brasés peut survenir pendant les opérations de soudage.
Dans un premier temps, des études microstructurale et chimique sont réalisées a 1’interface de liaison entre le métal de base, les
joints brasés et les cordons de soudure, afin de comprendre les phénoménes liés a 1’origine de la rupture. Les résultats montrent
qu’un cycle de brasage favorisant la formation d’un joint bras¢ monophasé de y-Ni, permet d’éviter la rupture des joints brasés
pendant le soudage. Cependant, la présence de Si intergranulaire peut impliquer la formation de micro-fissures a chaud dans les
joints brasés contenus dans la ZAT. L’étude du GOS (Grain Orientation Spread) au travers des mesures EBSD, a également permis
de quantifier la magnitude de la déformation plastique dans la ZAT, induite par le procédé de soudage. Une énergie de soudage
inférieure a 1100 J/mm limite la déformation plastique des assemblages brasés. Des essais de nanoindentation et de traction sont
également réalisés a température ambiante afin de déterminer les propriétés mécaniques des assemblages brasés. Les résultats des
essais de traction montrent que la rupture survient dans le 316L, lorsque les joints brasés sont monophasés y-Ni. Dans un second
temps, une loi de comportement originale thermodynamiquement consistante, dédiée aux applications de soudage, est présentée
pour décrire le phénomene de restauration de I’écrouissage dans les métaux pendant un traitement thermique de recuit. Les équations
constitutives sont basées sur une formulation thermo-¢lasto-plastique classique, et améliorées par I’ajout d’une nouvelle variable
interne qui contrebalance I’effet de 1’écrouissage a travers une loi d’évolution dépendante de la température. La loi de comportement
est implémentée dans un solveur EF ABAQUS/Standard a 1’aide d’une subroutine utilisateur (UMAT). L’identification des
parameétres du modéle est obtenue a I’aide d’essais de compression et de traitements thermiques sur un acier inoxydable austénitique
316L. De plus, des mesures de contraintes résiduelles sont effectuées sur une plaque soudée et comparées aux valeurs calculées par
simulation numérique, afin d’évaluer les capacités du modele. Les valeurs obtenues numériquement sont en adéquation avec les
valeurs expérimentales. Enfin, des simulations tridimensionnelles du soudage multipasse sont réalisées dans le but d’estimer les
champs de contrainte et de déformation lors du soudage TIG d’un échangeur de chaleur. Les contraintes maximales se développant
dans la ZAT pendant le soudage peuvent atteindre 600 MPa, dés le refroidissement de la premicre passe. Ainsi, les résultats
numériques sont en accord avec les observations expérimentales, qui indiquent qu’en cas de rupture des joints brasés lors du soudage,
celle-ci apparait lors des premiéres passes, au cours du refroidissement.

Mots clés — Brasage, Soudage TIG hétérogene, Acier inoxydable, Superalliage de nickel, Fissuration a chaud, Loi de
comportement, Comportement thermomécanique

Characterization and modelization of austenitic stainless steel brazed and welded plates for heat exchangers
applications

Abstract—

The aim of the study relies on an industrial context, in which, high pressure Plate Fin Heat Exchangers (PFHE) made of austenitic
stainless steel 316L, are brazed with Ni-Cr-Fe-Si (BNi-5) alloy, then followed by dissimilar multipass TIG (Tungsten Inert Gas)
welding process with nickel-based superalloy Inconel 625, used as filler metal. Due to their heterogeneous microstructure and
chemical composition, fractures of brazed joints may appear during the welding of brazed assembly. Firstly, microstructural and
chemical characterizations are made at the bonding interface between base metal, brazed joints and weld beads, to understand the
fracture phenomena. Results show that a brazing cycle promoting the formation of y-Ni single phase brazed joints, allows avoiding
the fracture of brazed joints during welding. However, intergranular Si may involve the formation of hot cracks in brazed joints
located in HAZ. The study of GOS (Grain Orientation Spread) through EBSD measurements, allows quantifying the magnitude
and spatial distribution of plastic deformation in the HAZ after welding. A welding energy under 1100 J/mm limits the plastic
deformation of brazed assemblies. Nanoindentation and tensile tests are also carried out at room temperature to determine the
mechanical properties of brazed assembly. The results of tensile tests show that fracture occurs in the 316L, when brazed joints are
formed by a y-Ni single phase. Secondly, an original thermodynamically consistent modeling approach, dedicated to welding
applications, is presented to describe the phenomenon of hardening recovery in metals during annealing heat treatment. The
constitutive equations are based on a classical thermo-elasto-plastic formulation which is enhanced by a new recovery variable
counterbalancing the effect of the hardening through a temperature-dependent evolution law. The model is implemented into the FE
solver ABAQUS/Standard with the help of a User Material subroutine (UMAT). The identification of the model parameters is
achieved through experimental compressive tests and heat treatments on 316L austenitic stainless steel. In addition, to evaluate the
capabilities of the model, residual stress measurements are carried out on a welded plate and compared to values computed by
numerical simulation. The obtained values match the experimental measurements. Finally, three-dimensional simulations of
multipass welding are realized to estimate the stress and deformation fields during TIG welding process of a heat exchanger. The
maximum stress in HAZ may reach 600 MPa during the cooling of the first welding pass. Thus, the results of numerical simulation
are in agreements with the experimental observations, indicating that in case of fracture of brazed joints during welding, the fracture
occurs from the cooling of the first passes.

Keywords — Brazing, Dissimilar TIG welding, Stainless steel, Nickel-based superalloy, Hot cracking, Constitutive modeling,
Thermomechanical behavior
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