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1.2 Modèle multiphasique proposé . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 144

2 Identification du comportement thermique . . . . . . . . . . . . . .. . . 159
2.1 Objectif . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 159
2.2 Mesure de la masse volumique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 159
2.3 Mesure de la capacité calorifique . . . . . . . . . . . . . . . . . . 160
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1.79 Définition schématique des contraintes résiduelles d’ordre I, II et II dans

un matériau polycristallin . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .51
1.80 Illustration de la loi de Bragg.d[hkl] représente la distance réticulaire entre
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dans le plan de l’échantillon) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .54
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par rapport au centre de la soudure, d’après [HSC+06] . . . . . . . . . . 58
1.91 Morphologie de la martensite en lattes . . . . . . . . . . . . . .. . . . . 58
1.92 Exemple de fittage sur un pic de diffraction afin d’obtenir l’angle 2θ . . . 59
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1.96 Contrainteσrr mesurée à mi-épaisseur du disque . . . . . . . . . . . . . 63
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[HLP01] . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 76

2.3 Diagramme d’équilibre métastable fer-carbone en wt%. . . . . . . . . . 78
2.4 Diagramme binaire chrome-carbone en wt% . . . . . . . . . . . . .. . . 79
2.5 Diagramme binaire fer-chrome-(carbone) en wt% (M=M23C6) . . . . . . 79
2.6 Diagramme binaire fer-molybdène . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . . 80
2.7 Diagramme binaire fer-nickel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . 80
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2.38 Méthode graphique de détermination deTeq(yi ,Q j) . . . . . . . . . . . . 105
2.39 CourbesTeq(y,Q) obtenues . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 105
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secondes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 124
2.58 Essai de dilatation libre sur un échantillon austénitisé à 1000˚C pendant
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3.28 Photo d’une éprouvette de traction . . . . . . . . . . . . . . . .. . . . . 174
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3.31 Exemple de pilotage en déformation de l’essai cyclique . . . . . . . . . . 178
3.32 Essais complémentaires de traction monotone à temp´erature ambiante . . 178
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3.40 Essai de viscosité à 200˚C . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . 181
3.41 Relaxation en fin d’essai de viscosité à 200˚C . . . . . . .. . . . . . . . 181
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relaxation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 186
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3.72 Essais de viscosité à 700˚C en phase austénitique . .. . . . . . . . . . . 190
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3.78 Représentation des écrouissages dans le cas uniaxial . . . . . . . . . . . . 194
3.79 Identification du module d’Young d’après l’essai de viscosité . . . . . . . 195
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trope seul à 500˚C . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 201
3.93 Comparaison expérimental/simulation pour l’essai de viscosité à 20˚C
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trope seul à 500˚C . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 204
3.106Comparaison expérimental/simulation pour l’essaicyclique à 20˚C, à écrouissage
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écrouissage cinématique seul . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. 205
3.110Comparaison expérimental/simulation pour l’essaicyclique à 500˚C, à
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3.125Module de Young identifié en phase métal de base d’après l’identification
double . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 211

3.126Limite d’élasticité identifiée en phase métal de base d’après l’identifica-
tion double . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 211
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contrainte équivalente pour différents types de sollicitation, d’après [VCP96]222
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monophasique . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 233

4.2 Diagramme fonctionnel de la routine UMAT décrivant le modèle mono-
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prise en compte des chaleurs latentes . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. 258

4.33 Comparaison expérimental/simulation pour le déplacement circonférentiel,
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sion angulaire (b) : côut de l’installation et productivit́e d’apr̀es [Kou03] 298
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4.65 Modèle de plaque semi épaisse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . . 312
4.66 Principe de superposition . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .. . 313
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1.5 Intervalles de confiance des paramètres thermiques du problème . . . . . 28
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Introduction

Les réacteurs à eau légère actuellement en service dansle monde représentent 87% des
capacités totales de production d’ébergie électrique d’origine nucléaire, contre 13% pour
l’ensemble des autres filières ([BB03]). Dans la catégorie des réacteurs à eau légère, 56%
des réacteurs sont à eau pressurisée (REP). Ce type de réacteur est devenu très vite majo-
ritaire grâce à ses performances technico-économiques.

Les organismes concernés étant conscients qu’un renouvellement du parc nucléaire mon-
dial va devoir être envisagé dans un futur proche, une grande réflexion sur l’avenir nucléaire
mondial a été engagé en 2001, à l’initiative de département de l’énergie (DOE) deśEtats-
Unis, intitulée Generation IV Nuclear Energy Systems Initiative. Les organismes de re-
cherche nucléaire des pays partenaires dont la France se sont engagés dans ce projet
dans une structure de coopération informelle appelée le GIF (Generation IV Internatio-
nal Forum). En septembre 2002, six concepts de réacteurs ont été sélectionnés par le
GIF, comme étant des pistes possibles pour l’avenir du nucléaire mondial. Ces différents
concepts sont :
– les réacteurs à eau supercritique (SCWR Supercritical Water Cooled Reactor)
– les réacteurs à très haute température (VHTR VeryHighTemperature Reactor)
– les réacteurs à neutrons rapides refroidis au gaz (GFR Gas Cooled Fast Reactor)
– les réacteurs à neutrons rapides refroidis au sodium (SFR Sodium cooled Fast Reactor)
– les réacteurs à neutrons rapides refroidis au plomb (LFRLead cooled Fast Reactor)
– les réacteurs à sels fondus (MSR).
Ces nouveaux réacteurs doivent également intégrer de nouvelles contraintes environne-
mentales liées à la sécurité et à la gestion des déchets radioactifs.

Le CEA a fait le choix de travailler dans un premier temps sur les réacteurs à très haute
température (VHTR) à caloporteur gaz (RCG), ce qui est cohérent avec le projet antérieur
de réacteur GT-MHR (Gas Turbine-Modular Helium cooled Reactor). Ce nouveau réacteur
devrait utiliser l’hélium comme fluide caloporteur. Le gaz, dont la température en sor-
tie du réacteur pourrait atteindre 1000˚C, alimenterait directement, sans échangeur in-
termédiaire, le groupe turbo-alternateur avec un rendement thermodynamique élevé (supérieurs
à 50 % contre 33 % pour les réacteurs REP actuels). Ce réacteur devrait brûler essentiel-
lement un mélange d’uranium hautement enrichi et de thorium.

En ce qui concerne la sécurité, la technologie devrait conduire le réacteur à devenir spon-
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tanément sous critique en cas d’arrêt de l’accélérateur et à avoir une capacité à baisser
spontanément en température en cas de perte du réfrigérant. La faible pression du gaz
dans la cuve limiterait considérablement les risques de fuites ou d’explosion du réacteur.
En résumé, ces différentes propriétés devraient permettre à ce type de réacteur être “in-
trinsèquement sûr”.

Pour ce qui est des déchets radioactifs, ce réacteur permet à la fois d’utiliser de façon
optimale les matières fissiles et de réduire au maximum la production nette de déchets à
longue vie. Il semblerait possible de dépasser le seuil de 80 GW/jour/tonne qui est celui
des centrales actuellement en service, le but étant d’atteindre 200 GW/j/t. Il est également
envisagé que ce type de réacteur puisse utiliser de l’uranium faiblement enrichi, mais
aussi d’incinérer le plutonium et les mélanges de plutonium avec certains actinides mi-
neurs issus des réacteurs REP. Il est même envisagé d’utiliser ces réacteurs pour fabriquer
de l’hydrogène à partir de l’eau, ce qui permettrait de fabriquer de l’hydrogène en grandes
quantités, pour alimenter ce marché censé remplacer celui des hydrocarbures.

La construction d’un prototype de ce réacteur est prévue en 2012 sur le site CEA de Ca-
darache (Bouches du Rhône) avec une mise en service prévueen 2017. Leur utilisation
commerciale n’est pas envisagée avant 2040. La France envisage à long terme d’utiliser
le savoir acquis sur ces réacteurs VHTR-RCG pour l’adapterà la technologie à neutrons
rapides qui lui est chère (RNR, de type Phoenix et Superphoenix).

Mais de nombreux problèmes technologiques restent encoreà surmonter si l’on veut un
jour voir fonctionner un réacteur VHTR. Tout d’abord, les matériaux susceptibles de
résister à des températures en service voisines de 1000˚C n’existent pas encore et l’utili-
sation du gaz en cycle direct entre 800-900˚C va poser d’évidents problèmes de fiabilité
au niveau des turbines. Il faut de plus définir de nouvelles chaı̂nes de retraitement et de
stockage adaptées à l’utilisation d’un nouveau combustible.

Les hautes températures dans l’enceinte du réacteur (environ 450˚C en moyenne dans le
cas du GT-MHR), ne permettant plus d’utiliser comme matériau de cuve l’acier baini-
tique 16MnD5 utilisé pour les réacteurs actuels, le CEA a fait le choix d’utiliser comme
matériau de cuve un acier allié au chrome de type 9Cr1Mo “mod” normalisé X10CrMoVNb9-
1, dont la microstructure est stable à cette température nominale d’utilisation. En effet,
étant donnée la corrélation forte entre microstructureet fluage ([Bha05] [AHTS04]),
la stabilité de la microstructure est devenue un critère pour développer de nouveaux
matériaux pour ces applications ([dCMSB04] [Lam00]). Dans la suite de ce mémoire,
comme dans beaucoup de documents d’origine CEA, l’acier X10CrMoVNb9-1 sera référencé
comme acier T91.

La cuve du réacteur est formée de viroles forgées, assemblées par soudage puis revêtues
(voir Fig. 1). Etant donnée l’épaisseur importante (typiquement 200mm) à assembler, un
soudage multipasse TIG (Tungstene Inert Gaz) est envisagé.
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FIG . 1: Photo d’une cuve de réacteur

SIMULATION NUMERIQUE
DU SOUDAGE

ETAT INITIAL APRES SOUDAGE
(microstructure, distorsions, 
contraintes résiduelles, défauts, etc...)

PREVISION DE LA DUREE 
DE VIE

DES JONCTIONS SOUDEES

FIG . 2: Démarche pour la prévision de
la durée de vie des jonctions soudées

En service, la pression dans la cuve est relativement faibleet constante. La durabilité de
ce type d’assemblage est donc a priori pilotée par le fluage des joints soudés. Le fluage de
l’assemblage dépendant de l’état final mécanique (contraintes résiduelles), métallurgique
(taille de grain, phases métallurgique) et morphologique(fissures, porosité, etc...) de la
soudure, l’enjeu de cette étude est de simuler correctement les propriétés de la soudure
induites par le procédé, pour s’en servir comme entrée dans une étude de durée de vie
(voir Fig. 2).

Si des défauts peuvent apparaı̂tre à long terme sur les jonctions soudées, des défauts
rédhibitoires pour l’assemblage peuvent également apparaı̂tre dès l’opération de soudage,
comme par exemple de la fissuration à chaud ([Ker00], [For04a]) lors de la solidifica-
tion sous contrainte du métal d’apport ou encore de la fissuration à froid ([BBI01]) due
aux variations de compacités des phases métallurgiques apparaissant dans la zone com-
munément appelée ZAT (Zone Affectée Thermiquement) au voisinage de la soudure.

Comme pour les aciers austénitiques ([Ver05], [CRAP+01b], [CRAP+01a], [Auz03]),
le fluage de l’acier T91 conduit principalement à un endommagement de type inter-
granulaire ([Gaf04], voir Fig. 4). La localisation de la rupture dépend d’un grand nombre
de paramètres (niveau des contraintes résiduelles, nuance du matériau, paramètres de sou-
dage, géométrie du chanfrein, etc . . . ). Une classification de la position des fissures dans
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les jonctions soudées a été proposée par [SHW74] (voir Fig. 3).

FIG . 3: Classification de la position des
zones de rupture dans les assemblages

soudés en fluage, d’après [SHW74]

FIG . 4: Croissance de cavités inter-
granulaires dans l’acier T91 en fluage

d’après [Gaf04]

Les ruptures I et II ont principalement pour origine de la fissuration à chaud dans le métal
fondu.

La rupture de type III est quand à elle positionnée à proximité de la ligne de fusion dans la
ZAT. Du fait des très hautes températures que l’on atteintdans cette zone (entre 1200˚C et
1500˚C), même les carbures les plus stables sont remis en solution. Les cinétiques de re-
froidissement étant très rapides lors du refroidissement, aucune précipitation ne peut avoir
lieu, affaiblissant considérablement la résistance en service dans cette zone ([CAPM01]).

La rupture de type IV est proche de la ligne de transition ZAT-métal de base, du côté
de la ZAT, et parallèle à cette dernière. Dans cette zone (que l’on appelle ZAT intercri-
tique), les cinétiques de chauffage sont telles que l’on a une transformation austénitique
non-complète, rendant la microstructure très sensible au revenu. Lors du traitement de
post-soudage (aux alentours de 700˚C), qui permet de relaxer les contraintes résiduelles
(PWHT Post welding heat treatment), on voit ainsi apparaı̂tre une baisse de dureté beau-
coup plus importante dans cette zone que dans le reste de la structure ([Gaf04]). La baisse
de dureté étant associée à une baisse de la résistance mécanique, cette zone est favorable
à la localisation des déformations de fluage, et donc de la rupture.

Il existe une autre zone sensible, qui est située également à proximité de la transition
ZAT-métal de base, mais cette fois du côté du métal de base. En effet, bien que l’on n’ait
aucune transformation austénitique dans cette zone lors du soudage, les températures at-
teintes sont supérieures à la température de revenu de préparation avant soudage (état de
réception). On a alors un sur-revenu, qui, s’il n’entraı̂ne pas de baisse de dureté significa-
tive pour un chauffage unique, peut lors d’un chauffage multipasse devenir important et
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affaiblir localement la zone (voir [LHMK87]).

Cette analyse illustre bien l’importance qu’ont les transformations microstructurales sur
la prévision des durées de vie de tels assemblages. La métallurgie doit donc être finement
caractérisée, tant pour les simulations de soudage que pour les calculs de durée de vie en
service, qui impliquent non seulement l’état initial microstructural et mécanique induit
par le soudage mais également des changements microstructuraux à long terme.

Des travaux commencent à être menés au CEA sur des calculsde durabilité connectant
de nombreux travaux, tant sur la simulation du procédé quesur la prévision des durées de
vie. Les travaux d’Yves Lejeail dans le cadre du projet BORLAND ([Lej06]) ont permis
d’enchaı̂ner les grandes étapes de l’étude de durée de vie des assemblages soudés, à la fois
expérimentalement et numériquement. Le risque de fissuration en relaxation à 550˚C est
étudié en utilisant le modèle d’endommagement développé dans [Gaf04], pour différentes
séquences de passes et de métal d’apport.

Ce travail s’est déroulé en plusieurs étapes :
– ledimensionnement et la réalisation de la maquette. Cette maquette consiste en un pion

soudé sur une semelle (les deux en acier T91) par soudage multipasse (20 passes) en
procédé TIG (voir Fig. 5). Une éprouvette a été instrumentée avec des thermocouples
et découpée par la suite pour réaliser une macrographie des passes (voir Fig. 6).

170 

38 mm 

50 mm 

10 mm 

20 mm 

65 mm 

FIG . 5: Géométrie de la maquette Bor-
land [AF05] FIG . 6: Macrographie des passes pour

l’essai Borland [AF05]

– la mise en place du maillageet l’identification des conditions aux limites thermiques.
Les conditions aux limites thermiques à déterminer sont pricipalement les paramètres
géométriques de la source de chaleur équivalente ainsi que le rendement de l’arc, censés
tout deux définir l’apport d’énergie par la torche de soudage. Cela est généralement
réalisé par analyse inverse.

– le calcul thermo-ḿetallurgico-ḿecaniquede l’opération de soudage avec l’ensemble
des passes (voir Fig. 9). Après soudage, un traitement de d´etensionnement (PWHT, à
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MAILLAGE DES PASSES

FIG . 7: Maillage de la semelle, des
passes et du pion

FIG . 8: Champ de températures en fin
de chauffage pour la passe n˚4

745˚C pendant 5h45) est réalisé. Il est modélisé en utilisant une loi de fluage de type
Norton (voir Fig. 10). A cette étape, une instrumentation mécanique (déplacement,
déformations) et des mesures de contraintes résiduellespermettent de valider les modèles
numériques.

FIG . 9: Champ de contraintes en fin de
soudage (Von Mises)

FIG . 10:Champ de contraintes en fin de
PWHT (Von Mises)

– lecalcul de relaxationavec une température et un temps de maintien censé représenter
les conditions de fonctionnement (6000h à 550˚C) permet decalculer l’endommage-
ment et d’en déduire le risque de fissuration (voir Fig. 11).
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FIG . 11: Endommagement final calculé

– pour finir, lavalidation exṕerimentalesur une éprouvette soumise aux mêmes char-
gements thermiques de PWHT et de fonctionnement. L’analysemicrographique n’a
montré aucune trace de fissures, comme le prédisent les simulations, ce qui n’a rien de
surprenant étant donnée la faible sensibilité de cette nuance de matériaux à la fissura-
tion en relaxation).

Le travail réalisé dans le cadre de cette thèse a consist´e à mettre en place et à valider
les outils numériques et modèles de comportement nécessaires pour réaliser l’étape de
simulation thermo-métallurgico-mécanique de l’opération de soudage multipasse et à va-
lider les modèles de comportement du matériau, qui couplent à la fois la thermique, la
métallurgie et la mécanique.

La validation de tels modèles sur des cas d’applications industrielles est délicate, à cause
de la complexité de la mise en oeuvre numérique du procéd´e (source mobile, dépôt
d’éléments, temps de calculs importants) et de la difficulté d’instrumenter proprement
et suffisamment de telles structures. Nous avons donc fait lechoix de valider ces modèles
de comportement sur des essais de soudage simples, optimis´es à la fois pour les mesures
expérimentales et pour la simplicité de la mise en oeuvre numérique.

La première partie de ce manuscrit est consacrée au développement et à la mise en oeuvre
des essais de soudage simples (essai DISK-SPOT et DISK-CYCLE), à l’exploitation faite
de l’instrumentation en cours d’essais (températures et déplacements), ainsi qu’aux me-
sures de contraintes résiduelles en profondeur. L’identification des conditions aux limites
thermiques pour l’essai DISK-SPOT est également décritedans cette partie.
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Dimensionnement et réalisation
d'essais de soudage simples

étape n1

résultats expérimentaux

Identification des 
conditions aux limites thermiques

Simulations
thermo-métallurgico-mécaniques

Identification des 
lois de comportement 

du matériau

étape n2

étape n3

VALIDATION

prévisions   numériques

comparaisons

FIG . 12: Organigramme de travail

Les seconde et troisième parties sont consacrées au choixet à l’identification du modèle de
comportement Thermo-Métallurgico-Mécanique (TMM). Vue l’importance des phénomènes
métallurgiques lors des opérations de soudage, une attention particulière a été portée aux
transformations de phase et à leurs couplages avec les aspects thermiques (cf. deuxième
partie) ou avec les aspects mécaniques (cf. troisième partie).

La quatrième et dernière partie est consacrée à la confrontation des résultats expérimentaux
et des prévisions numériques obtenus lors des essais DISK-SPOT et DISK-CYCLE no-
tamment en ce qui concerne les contraintes résiduelles. Dans cette partie la mise en oeuvre
numérique du modèle de comportement TMM et son intégration dans le logiciel Elements
finis CAST3M développé au CEA sont également décrits.

Les conclusions et les perspectives relatives aux points traités dans chaque partie de ce
manuscrit sont rassemblées dans un cinquième et dernier court chapitre -avant la biblio-
graphie et différentes annexes-.
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Chapitre 1

Deux essais de soudage simples

Ce chapitre est d́edíe à la description de deux essais de soudage simples dévelopṕes dans
le cadre de cettéetude afin de constituer une base de données exṕerimentales susceptible
d’être utiliśee pour valider les mod̀eles d́evelopṕes dans les chapitres suivants.
Le dimensionnement de ces essais, les résultats obtenus -évolution des d́eplacements et
temṕerature en quelques points, contraintes résiduelles en surface età coeur- ainsi que
l’analyse inverse mise en place pour identifier les conditions aux limites thermiques
pendant les essais sont décrits en d́etail.
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2.3 Analyse de sensibilité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 24

2.4 Résultats de l’essai . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 30

2.5 Identification des conditions aux limites thermiques . .. . . . . . . 39

2.6 Mesure de contraintes résiduelles en profondeur par diffraction de
neutrons . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50

2.7 Mesure de contraintes résiduelles en surface par rayons X . . . . . 62

3 L’essai DISK-CYCLE . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 65
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10 Deux essais de soudage simples

1 Le soudage TIG

Le procédé de soudage TIG (“Tungstène Inert Gas”) consiste à créer une source de chaleur
grâce à un arc électrique jaillissant dans une atmosphère gazeuse inerte (en général d’ar-
gon) entre une électrode réfractaire en tungstène (cathode) et les pièces soudées (anode).
Ce procédé automatisable permet de réaliser des soudures de grande qualité sans projec-
tions ni émission de fumées sur des matériaux très vari´es, en particulier sur des aciers
fortement alliés, et éventuellement sur des pièces de très faible épaisseur. (voir Annexe 1)

2 L’essai DISK-SPOT

Le choix du dispositif expérimental de “soudage simple” mis en oeuvre pour une première
validation des modèles numériques mis en place dans le cadre de cette étude est l’essai
DISK-SPOT. Cet essai est dérivé de l’essai INZAT mis en oeuvre pour la première fois
à l’INSA de Lyon en 1998 ([Cav98]) utilisé dans le cadre de plusieurs autres études
([Can99], [PG00], [Cor01] sur l’acier 16MnD5 ou encore [Dep04] sur l’acier 316L).
Le dispositif de chauffage utilisé lors de ces études est le laser (CO2) ou la torche TIG
([Dep04]).

Le principe du protocole expérimental est très simple. Ilconsiste à réaliser un charge-
ment thermique au centre du disque, correspondant soit à unsimple cycle de chauffage
avec un temps de maintien d’une durée donnée, soit à un chargement plus complexe
comme par exemple plusieurs cycles avec une durée de temps de maintien décroissante
[Dep04], afin de pouvoir appréhender les conséquences du soudage multipasse. Le refroi-
dissement est dans ce cas réalisé par convection naturelle. Pendant la durée de l’essai,
il est possible de mesurer l’évolution au cours du temps destempératures (par thermo-
couple, pyromètre, caméra Infra Rouge) et des déplacements (capteurs de déplacement ou
corrélation d’image par caméra fonctionnant dans le spectre du visible ([PG00], [Dep04])).

Dans notre cas, nous avons fait le choix d’utiliser comme source de chaleur une source
TIG, afin d’être représentatif du procédé étudié. Afinde commencer à appréhender les ef-
fets du soudage multipasse, les disques ont été soumis à deux ou trois chauffages succes-
sifs, avec refroidissement jusqu’à température ambiante après chacun de ces chauffages,
la puissance d’apport étant la même à chaque chauffage.

2.1 Dimensionnement du disque

Lors des études précédentes réalisées sur une géométrie de type disque, le choix des di-
mensions du disque résulte d’un cahier des charges précisconcernant aussi bien les as-
pects métallurgiques que mécaniques, en relation avec letype de procédé utilisé pour
l’apport de chaleur. Les géométries utilisées ont étéles suivantes :
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étude diamètre du disque (mm)épaisseur du disque (mm)
[Cor01] 160 8
[PG00] 160 10
[Cav98] 160 5
[Dep04] 160 5, 12 ou 15

TAB. 1.1: Quelques dimensions de disques utilisées lors d’études de soudage simple sur
disque

2.1.1 Cahier de charges

Afin de pouvoir obtenir une ZAT suffisamment importante, afin que les effets des change-
ments de phase sur la mécanique soient relativement visibles tant en termes de déformation
que de contraintes résiduelles, nous avons fait le choix d’une ZAT débouchante, ce qui im-
plique que la température au centre de la face SUD du disque doit être supérieure à 900˚C
(voir Fig. 1.1). Vue la gamme de température (-200˚C +1000˚C) des thermocouples uti-
lisés, la température au point central de cette face (appelé A1) doit être comprise entre
900˚C et 1000˚C à la fin du chauffage.

En ce qui concerne la mesure des déplacements, nous avons utilisé des capteurs de déplacement
à induction, permettant des mesures d’une précision de l’ordre de 0.5µmet dont la rai-
deur est assez faible pour ne pas induire de contraintes. Il est envisagé à terme d’uti-
liser une caméra et la technique de corrélation d’images pour mesurer le champ des
déplacements en face SUD, et d’en déduire les déformations dans ce plan ce qui im-
pose que le déplacement hors plan de la face SUD soit limité, afin de ne pas fausser la
mesure des déplacements dans le plan.

La déformation mesurée dans le plan dépend de la déformation dans le plan et de la
déformation hors plan, suivant la relation :

εplan = εvrai + εHP avecεHP ≈ uHP

L0
(1.1)

uHP représente le déplacement hors plan etL0 la distance entre la zone d’étude et le
front de la caméra, qui d’après l’ordre de grandeur de la surface du disque et de l’ou-
verture de l’objectif de la caméra doit être comprise entre 30 et 40 cm. La déformation
hors plan ne pose pas de problème si celle-ci est inférieure à l’incertitude de mesure,
qui dépend à la fois des paramètres de corrélation utilisés et de la qualité du mouchetis
déposé sur la pièce. Si l’on part du principe que le mouchetis est de mauvaise qualité et
que la ZOI (Zone d’Observation d’Intercorrélation) utilisée pour la corrélation est de 16
pixels (paramètre standard), l’incertitude de mesure surles déformations est inférieure à
10−3. D’après l’équation 1.1, le déplacement hors plan ne doit donc pas dépasser quelques
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dixièmes de millimètre. A contrario, plus les déplacements sont importants, plus l’infor-
mation est intéressante en ce qui concerne les validations.

Pour résumer, il faut vérifier deux conditions :
– en température : la température maximale en A1 (centre dudisque) doit être comprise

entre 900˚C et 1000˚C
– en déplacement : le déplacement maximal en A1 doit être de l’ordre de grandeur de

0.1mm.

rayon Répaisseur
      Ep

A1

A3

Appui

source de chaleur

er

ez

face dite NORD

face dite SUD

FIG . 1.1:Schéma du disque

2.1.2 Param̀etres thermo-mécaniques utiliśes pour le dimensionnement

Les paramètres thermo-mécaniques utilisés pour le dimensionnement des disques sont
issus des données matériau disponibles au CEA sur la nuance 9Cr1Mo et de la bibliogra-
phie. Les données thermiques issues du RCCMR ([AFC02]), neconcernent que la gamme
de température 20˚C-700˚C. L’extrapolation pour les plushautes températures a été faite
par analogie avec les évolutions des propriétés de l’acier de cuve 16MnD5 ([GPPC01]),
tout en prenant en compte que les températures de changement de phase ferrite-austénite
sont différentes pour les deux matériaux. Les résultatssont donnés en figures 1.2, 1.3 et
1.4.

Faute de renseignements plus précis sur le matériau à ce stade de l’étude, les calculs de
dimensionnement ont été réalisés en ne prenant en compte que la transformation ferrite-
austénite au chauffage via l’évolution estimée du coefficient de dilatation linéaire sécant
donné en Fig. 1.5.
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FIG . 1.2: Masse volumique de l’acier
T91, d’après [AFC02], extrapolé aux

hautes températures

200 400 600 800 1000 1200 1400
10

15

20

25

30

35

Température (°C)

C
o
n
d
u
ct
iv
it
é
 (
W
/m

/°
C
)

FIG . 1.3: Conductivité de l’acier T91,
d’après [AFC02], extrapolée aux hautes

températures
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FIG . 1.4:Capacité thermique massique,
d’après [AFC02], extrapolée aux hautes

températures
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FIG . 1.5: Dilatation thermique linéaire
sécant pour Tre f = 0 C̊, d’après
[AFC02], extrapolée aux hautes

températures

En ce qui concerne les propriétés mécaniques du matériau, le comportement est supposé
élasto-plastique parfait. L’identification entre 20˚C et600˚C a été réalisée à partir d’essais
de traction à 10−3 en vitesse de déformation tirés du RCCMR 2002 (voir Fig. 1.8). Pour
les plus hautes températures, nous nous sommes basés sur des essais de traction réalisés
entre 800˚C et 1200˚C ([BCB03], Fig. 1.9) sur une nuance d’acier à 9%Cr à des vitesses
de déformation allant de 1.7E−2 à 4.2E−2. Les évolutions en fonction de la température
de la limite d’élasticité et du module de Young données enfigure 1.6 et 1.7 suffisent alors
pour caractériser le comportement élasto-plastique parfait du matériau. Un calcul sera tout
de même réalisé pour comparaison en utilisant un modèleélasto-plastique à écrouissage
isotrope (voir Fig. 1.12) dont la modélisation est illustrée par les figures 1.8 et 1.9.
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FIG . 1.6: Limite d’élasticité du T91 à
0.2%, d’après [AFC02] et [BJ04]
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FIG . 1.7: Modulee de Young, d’après
[AFC02] et [BJ04]
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FIG . 1.8:Courbes de traction entre 20˚C et 600˚C, d’après [AFC02]

2.1.3 Conditions aux limites

Au vu de la géométrie du disque et de l’hypothèse d’une source de chaleur axialement
symétrique au centre du disque, les calculs EF ont été réalisés en axisymétrique. La seule
condition aux limites en déplacement dans le cas de cet essai, est un blocage du point
extrême de la face SUD (point A3) suivant la direction verticale (voir Fig. 1.1), censé
représenter un appui ponctuel.
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FIG . 1.9:Courbes de traction entre 800˚C et 1200˚C, d’après [BJ04]

Les conditions aux limites thermiques sont au nombre de deux:

1. un apport de chaleur représentant la source de soudage. On fera le choix classique
d’une source Gaussienne surfacique infinie :

q(r) =
3ηUI

πR2
S

exp

(

−3
r2

R2
S

)

avec

Rs
∫

0

qdr = 0.95ηUI (1.2)

L’efficacité η en soudage étant généralement comprise entre 0.6 et 0.8 (voir Fig.
1.10), et étant données les conditions de soudage, nous ferons le choix de la limite
haute 0.8, ce qui correspond aux conclusions données dans [Dep04] pour le soudage
TIG. Pour ce qui est du choix du rayon de la source, nous avons pris RS = 5mm, ce
qui est l’ordre de grandeur couramment admis pour de telles puissances. L’évolution
temporelle de l’apport de chaleur est considéré comme constant durant le chauffage
(figure 1.11), ce qui n’est pas tout à fait vrai, l’efficacit´e de la torche dépendant
également du temps.

U I η RS

100A 10V 0.8 5mm

TAB. 1.2:Paramètres de soudage utilisés pour le dimensionnement
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FIG . 1.10: Efficacité de l’arc de sou-
dage en fonction de la vitesse (GTAW :
soudage TIG et PAW : soudage plasma

[Kou03]

Rs


er


ez


temps


 Q(W/m²)


 Qm


 Qm


temps de chauffage


FIG . 1.11: Modélisation surfacique de
l’apport de chaleur dû à l’arc de soudage

2. des pertes par convection et rayonnement. Le choix a étéfait, et cela tout au long de
la thèse, de considérer que les pertes par convection et rayonnement sont modélisées
par un coefficient combiné de convection/radiationh, dépendant de la température
suivant le modèle de Rykalin (voir dans [GCB84]) :

h(T) = h0εTn avec h0 = 24.1E−4W/m2, n = 1.61 et T en ˚C (1.3)

où ε représente l’émissivité de la surface de l’échantillon prise égale à 0.5. Dans le
cas des tôles épaisses et mi-épaisses, on suppose en première approximation pour
ces calculs de dimensionnement que l’on a un coefficient multiplicateur de 0.5 surh
en face envers ou Sud. Le flux des pertes par convection/rayonnement s’écrit alors :

φconvection= h(T)(T −Text) (1.4)

avecText la température ambiante.

2.1.4 Calculs ŕealiśes

Un certain nombre de calculs Eléments finis (EF) ont été r´ealisés en considérant différentes
valeurs du rayon (entre 40 à 100mm) et de l’épaisseur (entre de 4 à 12mm). L’apport de
chaleur est coupé lorsque la température en A1 (centre du disque en face SUD) atteint
1000˚C, cet instant correspondant donc au temps de chauffage.

Les calculs préliminaires montrent que c’est en fin du chauffage que les déplacements en
face SUD sont les plus importants. L’évolution des déplacements en face SUD du disque
sont présentés figure 1.12 pour une des géométries utilisées dans [Dep04].
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FIG . 1.13: Evolution de la température
au point A1 dans le cas D=160mm et

Ep=12mm

On remarque sur la figure 1.12 que l’on a en début du chauffageun brusque mouvement
de flexion du disque vers le haut. Ce phénomène est dû à unebrusque dilatation de la face
supérieure du disque lors de la création de l’arc de soudage et s’annule avec le début de
l’homogénéisation en température dans l’épaisseur dudisque.

2.1.5 Ŕesultats de l’́etude paramètrique

Le temps de chauffage (i.e. temps nécessaire pour atteindre 1000˚C en A1) apparait
indépendant du rayon pour une épaisseur donnée inférieure à 7mm (voir Fig. 1.14). Pour
des épaisseurs plus importantes, les pertes calorifiques par conduction deviennent non
négligeables. Pour ce qui est de la déformation maximale atteinte lors du chauffage, on
obtiendra :

Les déplacements apparaissent (voir Fig. 1.15) maximals si :

ep≈ 0.008r +1 en mm (1.5)

Un certain nombre de géométries permettant de respecter les conditions énoncées en fin
de chapitre 2.1.1 sont données dans le tableau 1.3.
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FIG . 1.14: Temps de chauffage prévus en fonction des dimensions caractéristiques du
disque

rayon (mm) épaisseur(mm) temps de chauffage (s)déplacement maxi (mm)
100 6 0.292 17
80 12 0.291 657
70 11 0.29 382
60 7 0.304 33
50 8 0.295 63

TAB. 1.3: Quelques géométries vérifiant les conditions de déplacement maximal de
l’ordre de 0.1mm

Les géométries 80x12 et 70x11 sont éliminées du fait du temps de chauffage jugé trop
long (risques d’oxydation, décarburisation,. . . ). Les trois géométries restantes peuvent
être départagées en considérant la dimension de la ZAT ainsi que les contraintes résiduelles
prévues en fin de soudage pour chacune d’elles (voir Fig. 1.17 et 1.16).
La limite de la ZAT est définie comme étant la zone pour laquelle la température maximale
atteinte est supérieure à la température d’austénitisation supposée égale à 850˚C. Au sens
des modèles numériques de comportement utilisés, les trois géométries sont équivalentes
que ce soit pour la ZAT ou pour les contraintes résiduelles.
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FIG . 1.15:Déplacement vertical maximal atteint lors du chauffage
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FIG . 1.16:Comparaison des contraintes résiduelles (Von-Mises en MPa) obtenues en fin
de soudage
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FIG . 1.17:Comparaison des ZAT obtenues en fin de chauffage

Afin d’avoir des zones caractéristiques de dimensions plusgrandes, nous avons fait le
choix de la géométrie qui présente la ZAT la plus importante en surface, i.e. la géométrie
50mmx8mm.

2.1.6 Validation de l’hypothèse d’axisyḿetrie

Les conditions aux limites mécaniques rendant le problème non axisymétrique, un calcul
3D a été réalisé, utilisant les paramètres thermiqueset la loi de comportement élasto-
plastique parfait vus précédemment, afin de vérifier que les déplacements verticaux ne
dépendent pas de façon significative de la position angulaire (voir Fig. 1.18). Les trois
pions sont comme pour le calcul de dimensionnement, placésau rayon maximal.

Le déplacement vertical au rayon maximal du disque pourθ = 60˚ n’excède pas 5.10−5

mm, ce qui est plus faible que le bruit de mesure durant les essais (voir Fig. 1.19). L’hy-
pothèse d’axisymétrie est donc validée.

2.2 Présentation du dispositif exṕerimental

2.2.1 Montage exṕerimental

Le montage a été réalisé au Laboratoire des Techniques Avancées du CEA de Saclay
(DEN/SAC/DANS/DM2S/SEMT/UTA) avec O. Blanchot. Le dispositif expérimental a
été monté sur une table modulaire, permettant d’adapterle montage à n’importe quelle
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FIG . 1.18: Déplacement vertical au
rayon maxi du disque en fonction de la
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FIG . 1.19: Evolution du déplacement
vertical pourr = R0 etθ = 60˚

géométrie (voir Fig. 1.20).

torche disque

table modulaire 

FIG . 1.20:Vue du montage sur table modulaire

Le poste de soudage est un poste de la marque Polysoudec© (voir Fig. 1.21). Ce poste
est couplé à une torche orbitale (mouvement de rotation dela torche possible), le tout
monté sur une glissière motorisée (mouvement de translation horizontal possible), que
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l’on peut voir sur la photo 1.22. La commande en puissance du poste ainsi que les deux
moteurs sont asservis via le poste lui même, la programmation de la séquence de soudage
se réalisant par l’intermédiaire d’un ordinateur.

ordinateur�
de contrôle

poste à �
souder

FIG . 1.21: Photo du poste à souder de
marque Polysoudec©

torche orbitalechariot horizontal 

FIG . 1.22:Photo de la torche orbitale et
du chariot horizontal motorisé

Le positionnement du disque est assuré par trois pions en c´eramiques disposés à 120˚, le
choix de la céramique permettant de limiter les pertes par conduction au niveau de ces
appuis.

2.2.2 Param̀etres de soudage

La puissance de l’arc de soudure est fixé de 1000W (10V, 100A). L’électrode utilisée
pour les essais est en tungstène (à 2% de thorium qui améliore le niveau d’émission de
l’électrode et la stabilité de l’arc). Le diamètre, l’angle d’affutage ainsi que la longueur de
sortie de l’électrode sont donnés en figure 1.24. Ces paramètres ont beaucoup d’influence
sur la morphologie de l’apport de chaleur. Le diamètre de torche utilisé pour les essais
fut de 12 ou 16 mm. Le diamètre de torche a beaucoup d’influence sur l’écoulement du
plasma de soudage.

L’amorçage de l’arc électrique se fait à haute fréquence (à 15A), le faible poids de la pièce
ne permettant pas un amorçage au touché. La circulation encircuit fermé du courant est
assuré par une tresse métallique reliant le disque et le g´enérateur.
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disque

capteurs de �
déplacement

pions en céramique

FIG . 1.23:Photo du disque avec ses appuis en céramique et les capteursde déplacement

30˚


2,4mm
10mm


12 ou 16 mm


FIG . 1.24:Paramètres géométriques de la torche

2.2.3 Mesures de d́eplacement

Des capteurs de déplacement par induction (LVDT) ont étéutilisés pour mesurer le déplacement
de certains points du disque. Une ligne de quatres capteurs -repérés DEP1 à DEP4- en face
SUD du disque, partant du centre et allant jusqu’au bord a permis de mesurer l’évolution

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage
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U I gaz
100A 10V argon 12l/min

TAB. 1.4:Paramètres de soudage pour l’essai DISK-SPOT

radiale des déplacements verticaux (voir Fig. 1.25). Un capteur -repéré DEP5- a été placé
perpendiculairement à la ligne principale de mesure. Trois capteurs de déplacement ont
été également mis en place au niveau des pions d’appui pour mesurer les déplacements
radiaux du disque.

Vue de dessus du disque


DEP1
DEP4
 DEP2
DEP3


DEP6


DEP7

DEP8


DEP5
 12mm
 12mm
 12mm
 12mm


32mm


FIG . 1.25:Schéma de disposition des pions d’appui aisni que des capeurs de déplacement

2.2.4 Mesures de temṕerature

Les conditions aux limites thermiques -apport de chaleur dˆu à la torche ainsi que le flux
de convection/radiation- ont été identifiées grâce à des thermocouples dont le positionne-
ment a été optimisé suite à une étude de sensibilité d´ecrite dans le paragraphe suivant.

2.3 Analyse de sensibilit́e

2.3.1 Positionnement des thermocouples

Des études de sensibilité ont déjà démontré leur performance pour optimiser les modèles
d’apport de chaleur ainsi que la position des points de mesures dans le cas du soudage,
comme par exemple dans [GR04] où le cas relativement complexe de soudage 3D en
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chanfrein étroit a été étudié.

Le modèle d’apport de chaleur choisi dans cette étude est décrit par l’équation 1.2. La
méthodologie générale utilisée pour identifier les paramètres des modèles d’apport de
chaleur et choisir la position des thermocouples est présentée en figure 1.26.

FIG . 1.26:Principe de l’étude de sensibilité adopté par [GR04]

Le critère de minimisation choisi pour l’optimisation desparamètres de la source est le
critère desmoindres carŕes(Eq. 1.6) , qui représente l’écart quadratique entre les données
expérimentales et simulées [Tar94] :

E(Vi=1,ni ) =
n j

∑
j=1

(Yexp
j −Ysim

j (Vi))
2 (1.6)

où S représente la fonctionnelle à minimiser, qui dépend de iparamètres constituant le
vecteurVi=1,ni alors queYexp

j et Ysim
j (Vi) représentent les vecteurs de dimensionn j dans

lesquels sont rangés les données expérimentales et simulées. Minimiser localement la
fonctionnelleS revient à annuler la dérivée deS par rapport à chacune de ses variables
Vi=1,ni :

MIN [E(Vi=1,ni)] ⇔
∂S
∂Vp

= 0⇔
n j

∑
j=1

∂Ysim
j

∂Vp
(Vi)(Y

exp
j −Ysim

j (Vi)) = 0 ∀p (1.7)

Ce type d’algorithme de minimisation local (comme le simplexe, le gradient conjugué,
ou Levenberg-Marquardt) est bien adapté aux problèmes faiblement non-linéaires. Dans
le cas de problèmes fortement non-linéaires, les méthodes globales d’optimisation sont
beaucoup plus appropriées (Métaheuristiques, coloniesde fourmi, algorithmes génétiques,
. . . ). Le coefficient de sensibilité du paramètrep enVi est défini par :

Xp, j(Vi) =
∂Ysim

j

∂Vp
(Vi) (1.8)
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Dans le cadre de cette étude,Ysim
j etYexp

j représente l’évolution des températures en fonc-
tion de la positionx et du tempst, de telle sorte que :

XVp, j(Vi) = XVp,t,x(Vi) =
∂Ysim

∂Vp
(Vi, t,x) (1.9)

oùXp,t,x(Vi) a la dimension du paramètrep. Afin de pouvoir faire des comparaisons quan-
titatives deXVp,t,x(Vi) suivant le paramètreVp, il est indispensable de normerXVp,t,x(Vi) :

XVp,t,x(Vi) =
1

Vp

∂Ysim

∂Vp
(Vi, t,x) (1.10)

Plus la valeur deXVp,t,x(Vi) est grande enx, plus l’intérêt d’un thermocouple à cette po-
sition est grand. Les coefficients de sensibilitéXVp,t,x(Vi) peuvent être calculés soit par
différence finie, soit par différentiation directe des équations du modèle ([GR04]) par rap-
port à la variable considérée. La différentiation directe permet d’améliorer la précision des
résultats obtenus pour le calcul desXVp,t,x(Vi). L’utilisation de la différentiation directe
pour calculer les gradients utilisés pour l’optimisation, permet également d’améliorer
l’identification.

Afin de mieux prendre en compte la relative homogénéité entempérature du bain de sou-
dage, due aux courants de convection, on fixe arbitrairementune valeur de conductivité
très grande à partir de la température de fusion (entre 1400 et 1500 ˚C), afin de prendre
en compte ce phénomène.

Les valeurs des coefficients de sensibilité réduitsXVp,t,x(Vi) sont données en Fig. 1.27 à
1.30 en fonction de l’abscisse curvilignes de l’enveloppe du disque ayant pour origine
le centre de la face SUD (point A1) (voir Fig. 1.31). Les coefficients de sensibilité sont
donnés pour trois temps caractéristiques de l’essai : à mi-durée de chauffage (t = tc/2),
en fin de chauffage (t = tc) et en début de refroidissement (t = tr).

Le coefficient de sensibilité apparaı̂t toujours plus important en fin de soudage qu’en cours
de chauffage, autrement dit l’influence des paramètres thermiques est beaucoup plus im-
portante lorsque l’on se rapproche du régime permanent quelorsque l’on est en plein
régime transitoire. Les sensibilités deQ, r et n sont suffisamment grandes (> 1) pour ga-
rantir dans un premier temps la bonne identification de ces paramètres. En revanche, la
sensibilité dehconv apparaı̂t trop faible pour permettre une identification directe par cette
seule expérience.

Au vu des résultats sur lesXVp,t,x(Vi), nous avons choisi d’utiliser trois thermocouples
pour l’identification des paramètres thermiques inconnus:
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FIG . 1.27: Coefficient de sensibilité
réduit pour la puissanceQ de la source
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FIG . 1.28: Coefficient de sensibilité
réduit pour le rayonr de la source gaus-

sienne avectc = 63s et tr = 100s
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FIG . 1.29: Coefficient de sensibilité
réduit pour le paramètreho de convec-

tion avectc = 63set tr = 100s
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FIG . 1.30: Coefficient de sensibilité
réduit pour le paramètren de convection

avectc = 63set tr = 100s

– au centre de la face SUD (r = 0 ou encores = 0). Ce capteur est celui qui a la plus
grande sensibilité en face SUD.

– à mi-rayon en face SUD (r ≈ 25mmous≈ 25mm).
– à mi-rayon en face NORD (r = 15mmou s= 83mm). Bien que la sensibilité soit plus

grande lorsque l’on se rapproche du centre de cette face, lespremiers essais de faisa-
bilité ont montré que les thermocouples situés entre le centre du disque et le mi-rayon
étaient parasités par des courants dûs à l’arc.

Afin d’enrichir les données thermiques, et de pouvoir compenser la détérioration éventuelle
en cours d’essai de l’un des thermocouples cités plus haut,nous avons placé trois autres
thermocouples dits de “contrôle”. La position de ces six thermocouples est donnée en fi-
gure 1.31.
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50mm

TC1 (r=0) TC3 (r=48)TC2 (r=24)

TC4 (z=-4)

TC6 (r=25) TC5 (r=41.6)r

z

sA1

A2

A12

FIG . 1.31: Position des thermocouples utilisés pour les essais DISK-SPOT -en noir les
thermocouples utilisés pour l’identification -en gris lesthermocouples de contrôle

Les intervalles de confiance de ces paramètres thermiques (paramètres de la source, convec-
tion et diffusivité thermique) sont donnés dans le tableau 1.5. Il est intéressant d’apprécier
et de justifier l’importance de la détermination précise de tel ou tel paramètre, en regar-
dant l’influence qu’il peut avoir sur la solution du problème si on lui applique une cer-
taine variation, correspondant à l’intervalle de confiance de ce paramètre, que l’on connaı̂t
généralement par expérience.

convection,h source,Q source,r diffusivité,D
±15Wm−2 ±30W ±0,5mm ±5%m2.s−1

TAB. 1.5: Intervalles de confiance des paramètres thermiques du problème

Les écarts de température obtenus en faisant varier chacun des paramètres thermiques un
à un de la valeur de leur intervalle de confiance, sont donnés en fonction de la position et
des temps caractéristiques (tc, tr et tc/2) en figures 1.32 à 1.34.
Cette analyse met en évidence que les paramètres les plus influents, autrement dit ceux
qui doivent être identifiés de manière très précise, sont la puissance de la source et la
diffusivité thermique. La convection a également un rôle non négligeable, surtout au re-
froidissement, où l’influence de sa méconnaissance est plus importante que celle de la dif-
fusivité lorsque l’on est loin de la source. Les contraintes résiduelles étant générées lors du
refroidissement, il est nécessaire d’identifier proprement cette convection. La procédure
d’identification du coefficient de convection/rayonnementfinalement choisie est décrite
au paragraphe 2.5. Hormis localement proche de la source, laméconnaissance du rayon
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FIG . 1.32: Ecarts de température en
cours de chauffaget = tc/2
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FIG . 1.33:Ecarts de température en fin
de chauffaget = tc
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FIG . 1.34:Ecarts de température en cours de refroidissementt = tr

de la source gaussienne a des conséquences minimes.

2.3.2 Effet des param̀etres numériques

Une analyse de sensibilité au maillage et aux pas de temps decalculs a également été
réalisée, afin se s’assurer que ces paramètres numériques n’ont aucune influence indirecte
sur les résultats.

L’évolution de la température maximale atteinte en TC2 eten un point à mi-distance de
A1 et A2, repéré par A12 (voir Fig 1.31) en fonction de la longueur caractéristiqueLc des
éléments (de 1 à 0.1mm) et du pas de temps (∆tt = 0.01 à 5s) est donnée en figures 1.35
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et 1.36.
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FIG . 1.35: Température maximale at-
teinte au point A12
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FIG . 1.36: Température maximale at-
teinte au point A1

La solution apparaı̂t très peu sensible au pas de temps. En revanche, la sensibilité à la
densité du maillage est non négligeable et augmente quandon se rapproche de la source
de chaleur. Un pas de temps de 1s et un maillage régulier d’éléments linéaires à 4 noeuds
de 0.3x0.3mm2 apparaissent suffisants pour garantir un bonne réponse du modèle.

2.4 Résultats de l’essai

2.4.1 Thermique

Deux essais avec deux diamètres de torche différents ont ´eté réalisés pour identifier les
conditions aux limites thermiques. Nous avons également réalisé des réchauffages avec
les mêmes conditions de soudage, afin d’observer d’éventuelles différences, tant en ther-
mique qu’en mécanique, entre le premier cycle et les suivants.

L’ensemble des essais DISK-SPOT réalisés sont résumésdans le tableau suivant :
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n˚ réf. essai torche températures chargement thermique
1 TST1-1 16mm TC1 ... TC6 premier cycle
2 TST1-2 16mm TC1 et TC2 second cycle
3 TST1-3 16mm TC1, TC3, TC4, TC5 et TC6 troisième cycle
4 TST2-1 12mm TC1 ... TC6 premier cycle
5 TST2-2 12mm TC1, TC4, TC5 et TC6 second cycle
6 TST2-3 12mm troisième cycle
7 TST2bis-1 12mm premier cycle
8 TST2bis2-1 12mm premier cycle

TAB. 1.6:Liste des essais DISK-SPOT référencés

Les disques ayant subi les essais TST2bis-1 et TST1-3 ont été utilisés pour effectuer des
macrographie, ainsi que des micrographies et mesures de dureté pour le disque TST2bis-
1. Le disque ayant subi l’essai TST2bis2-1 a été conservéen l’état pour faire des mesures
de contraintes résiduelles.

Les mesures de température réalisés avec les capteurs les plus sensibles TC1, TC2 et TC6
sont reportées en figures 1.37 à 1.41.
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FIG . 1.37:Evolution temporelle de la températures au cours de l’essai DISK-SPOT avec
la torche de 16mm, pour le premier cycle thermique

Au vu de ces résultats, on peut faire plusieurs remarques :
– la torche de 12mm a un apport calorifique plus important que la première torche de

16mm (voir Fig. 1.42 et 1.43).
– pour TC2 et TC6, la température maximale atteinte lors du second cycle est toujours

plus faible qu’au premier cycle, ce qui peut s’expliquer pardes valeurs plus faibles de
la diffusivité thermique de phases apparues lors du premier chauffage.

– le léger changement de courbure de la température observée pour le capteur TC1,
aux alentours de t=100s à une température d’environ 400˚Cau refroidissement corres-
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FIG . 1.38:Evolution temporelle de la température au cours de l’essaiDISK-SPOT avec
la torche de 16mm, pour le second cycle thermique
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FIG . 1.39:Evolution temporelle de la température au cours de l’essaiDISK-SPOT avec
la torche de 16mm, pour le troisième cycle thermique

pond à la chaleur latente de transformation austénite-martensite exothermique. Cela est
confirmé par le fait que ce phénomène ne se retrouve pas surles autres thermocouples,
qui eux n’ont jamais dépassé la température d’austénitisation. Cela est confirmé par
le fait que ce phénomène n’est pas observé avec les autresthermocouples, qui ne
dépassent pas la température d’austénitisation.

2.4.2 D́eplacements

Les mesures de déplacement ont été réalisées pour l’ensemble des essais présentés dans
le tableau 1.6, hormis l’acquisition pour l’essai n˚2 (TSTS1-2) qui n’a malheureusement
pas fonctionné à cause d’une mauvaise prise de masse sur lapièce (ce qui a entraı̂né un
fort parasitage empêchant toute exploitation quantitative et qualitative).
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FIG . 1.40:Evolution temporelle de la température au cours de l’essaiDISK-SPOT avec
la torche de 12mm, pour le premier cycle thermique
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FIG . 1.41:Evolution temporelle de la température au cours de l’essaiDISK-SPOT avec
la torche de 12mm, pour le second cycle thermique

Les seuls essais exploités afin de confronter la simulationet l’expérience sont les essais
n˚7 et ˚8 (torche de 12mm pour un premier cycle thermique) effectués dans les mêmes
conditions.

Les résultats obtenus lors de l’essai n˚7 sont donnés en figure 1.45 pour les déplacements
verticaux et 1.46 pour les déplacements radiaux. Connaissant ces derniers, on peut calcu-
ler le déplacement du centre du disque au cours de l’essai (Fig. 2.4.2), et en déduire le
déplacement radial moyen (Fig. 1.46).

L’observation de ces résultats permet de distinguer plusieurs zones d’évolution des déplacements
verticaux :
– au tout début de l’essai, le disque fléchit brusquement vers le haut. Cet effet transitoire

est dû à la brutale augmentation de température de la partie supérieure du disque, et
donc à la dilatation thermique induite (voir Fig. 1.47).
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FIG . 1.42: Comparaison des
températutes TC1 en fonction de la
torche et du cycle thermique appliqué
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FIG . 1.43: Comparaison des
températures TC2 en fonction de
la torche et du cycle thermique appliqué
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FIG . 1.44:Comparaison des températures TC6 en fonction de la torche et du cycle ther-
mique appliqué

– au cours de l’homogénéisation en température dans l’épaisseur, le disque s’affaisse par
perte de rigidité au centre.

– lors de l’arrêt de la torche, la brutale contraction des parties supérieures et inférieures
est plus importante en face supérieure où la ZAT est plus importante en diamètre, et le
disque fléchit brutalement cette fois vers le bas.

– lors du refroidissement, la contraction dans la ZAT fait remonter le disque vers sa po-
sition originale.

En comparant les déplacements mesurés lors des deux essais, on a pu vérifier la bonne
répétabilité de cet essai (voir Fig. 2.4.2, 1.50 et 1.51), ce qui est assez remarquable étant
donnés l’ordre de grandeurs des déplacements mesurés etle caractère assez aléatoire de
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FIG . 1.45:Résultat des déplacements verticaux pour l’essai n˚7
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FIG . 1.46:Résultat des déplacements radiaux pour l’essai n˚7

l’arc de soudage.

2.4.3 Métallurgie et micro-dureté

Les macrographies réalisés sur les essai TST1-3 (figure 1.52) et TST2bis-1 (figure 1.53)
font relativement bien apparaı̂tre les différentes zonescaractéristiques d’un ZAT, notam-
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FIG . 1.47:Schéma des évolutions des déplacements du disque lors del’essai DISK-SPOT
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FIG . 1.48: Déplacement du centre du
disque durant l’essai n˚7 dans le plan
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FIG . 1.49: Comparaison des
déplacements circonférentiels ho-

mogénéisés pour les essais ˚7 et n˚8

ment sur la macrographie de l’essai TST1-3 (figure 1.52).

La zone fondue est soit composée de martensite trempée (cas d’un chauffage multiple,
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FIG . 1.52:Macrographie de l’essai TST1-3 (torche n˚1 après trois cycles de chauffage)

figure 1.54), soit entièrement composée de ferrite-δ (cas d’un chauffage simple, figure
1.55). On retrouve également de la ferrite-δ dans l’essai TST1-3 mais sous la zone fondue
(figure 1.56). Des chauffages successifs entraı̂nent une variation de la morphologie dans
la zone fondue et sa proximité, ce qui peut s’expliquer par des variations de composition,

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



38 Deux essais de soudage simples

FIG . 1.53: Macrographie de l’essai
TST2bis-1 (torche n˚2 après un cycle de

chauffage)

FIG . 1.54: Micrographie en zone fon-
due de l’essai TST1-3

comme on le verra en 2.6.

FIG . 1.55: Micrographie en zone fon-
due de l’essai TST2bis-1

FIG . 1.56:Micrographie de la zone sous
cordon de l’essai TST2bis-1

On observe un fort gradient de taille de grain au sein de la ZAT, en phase martensitique
trempée. On passe d’une ZAT à grain très fin (environ 20µm, figure 1.57) à une ZAT à
gros grain (environ 60µm, figure 1.58), ce qui peut avoir une influence sur le comporte-
ment mécanique du matériau.

Le métal de base a une structure très fine composée de grains de ferrite et de carbures (voir
figure 1.59). Les mesures de dureté, réalisées suite à l’essai TST2bis-1 suivant le rayon
à mi-épaisseur de la zone fondue (figure 1.60) ainsi que dans la profondeur au centre
du disque (voir Fig. 1.61) permettent de bien mettre en évidence les différentes zones
métallurgiques.
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FIG . 1.57: Micrographie de la ZAT à
grain fin de l’essai TST1-3

FIG . 1.58: Micrographie de la ZAT à
gros grain de l’essai TST1-3

FIG . 1.59:Micrographie du métal de base

2.5 Identification des conditions aux limites thermiques

2.5.1 L’identification des sources de chaleur en soudage

Pour identifier la source de chaleur de soudage, un grand nombre de techniques existent.
On peut classer les différentes techniques d’identification de l’apport de chaleur en trois
grandes familles :
– les techniques consistant à modéliser la source connaissant la physique de l’arc. Cela

nécessite de résoudre un problème couplé d’hydro-électro-magnéto-dynamique en considérant
le voisinage de l’arc et le bain de soudage. Des exemples de cette approche sont cités
dans l’Annexe 1 sur les généralités sur le soudage. Bien qu’étant les plus pertinentes
(et physiques . . . ), elles sont très coûteuses en temps de mise en place et de calcul.

– la seconde technique, actuellement la plus couramment utilisée, est la méthode utilisant
le concept desourceéquivalente([GA05]). Cela consiste à identifier les paramètres
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FIG . 1.60:Filiation de dureté suivant le rayon du disque, sur l’essaiTST2bis-1
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FIG . 1.61:Filiation de dureté dans l’axe du disque en profondeur, surl’essai TST2bis-1

d’un modèle mathématique de source censé représenter la géométrie réelle de l’ap-
port de chaleur. L’identification se fait par analyse inverse, en essayant de retrouver les
évolutions des températures mesurées ponctuellement sur la pièce et/ou la forme du
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bain de soudage. Le modèle direct du problème inverse peutêtre résolu par éléments
finis ([HRM86], [GR04], [AGG04], [RGM07]) ou avec des formules analytiques, de
type Rosenthal ([GVSG06], [Lej03]).

– la troisième technique, qui suscite un vif intérêt actuellement, consiste à faire l’identifi-
cation inverse du front de fusion et du flux qui le traverse ([Doa06], [Cav98], [Dep04],
[DGJM06]). Ces techniques permettent de s’affranchir du problème de la modélisation
du comportement du bain (thermique et convectif) et de ne s’intéresser qu’à la partie
solide du problème. Cela permet à la fois d’obtenir de bonsrésultats sur les évolutions
thermiques, mais également sur la géométrie du bain, quiest difficile à capter correcte-
ment avec la technique précédente.

A l’analyse inverse classique à partir de mesures ponctuelles de température qui est
la méthode la plus couramment utilisée est venue s’ajouter ces dernières années des
méthodes utilisant des champs thermiques issus de mesurespar infrarouge ce qui enrichit
considérablement la mesure et par conséquent la finesse dela modélisation de l’apport
de chaleur. Cela permet éventuellement de s’affranchir detout modèle mathématique de
la source, en ayant comme inconnue un champ quelconque de puissance, dépendant à la
fois de la position et du temps ([NM99], [YM04] ). La difficulté de ces méthodes est le
temps de calcul et le problème du traitement des données expérimentales, très volumi-
neuses dans des analyses de champ variable en temps.

Pour notre étude nous utiliserons l’analyse inverse à partir des mesures par thermocouples,
avec un problème direct résolu par EF en transitoire, utilisant un algorithme de minimisa-
tion de Levenberg-Marquardt décrit en Annexe 2.

2.5.2 Proćedure d’identification choisie

Les conditions aux limites à identifier dans notre problème sont les suivantes :
– les paramètres de la source de chaleur (dont nous ferons l’hypothèse que sa morpholo-

gie suit une loi Gaussienne infinie).
– convection/rayonnement, dont la dépendance en température nous est inconnu.

La convection et le rayonnement sont des phénomènes physiques relativement complexes,
qui dépendent entre autres de la nature et de l’état de surface du matériau ainsi que
de l’environnement proche ou lointain de l’échantillon ; les deux phénomènes étant for-
tement couplés à la température de surface. Nous avons choisi d’identifier la convec-
tion/rayonnementpoint par pointdans la gamme de température 20-1400˚C, sans pré-
supposer sa dépendance en température connue. Dans Cast3M, l’évolution en température
du coefficient de convection/rayonnement est discrétisée en un certain nombre de points
avec interpolation linéaire entre ces points (voir Fig. 1.62). Il faudra donc identifier autant
de paramètres qu’il y a de points de discrétisation.
L’identification inverse en bloc des paramètres de soudageet des paramètres de convec-
tion est rendue quasi impossible par le nombre important de paramètres à identifier (deux
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FIG . 1.63:Procédure globale d’identifi-
cation des paramètres de la source et de

la convection/rayonnement

pour la source et autant que de points de discrétisation de la convection).

Nous avons donc choisi d’identifier tout d’abord le coefficient de convection/rayonnement
seul, en faisant attention de se placer dans les mêmes conditions que les essais DISK-
SPOT, c’est à dire avec le même montage et dans le même environnement. Cet essai,
baptisé OVEN-TEST, consiste à venir chauffer un disque à800˚C de façon homogène, et
à le laisser refroidir sur le même montage que celui qui estutilisé pour les essais DISK-
SPOT, et à mesurer les évolutions de la température sur ses faces. Par analyse inverse, on
peut facilement identifier les paramètres de convection dans la gamme des températures
obtenues lors de cet essai (800-20˚C).

Après avoir ainsi identifié les paramètres de convection/rayonnement pour ces basses et
moyennes températures, les paramètres de la source ainsique la valeur du paramètre de
convection/rayonnement pour une température unique à haute température ont été iden-
tifiés à partir de l’analyse inverse des résultats de l’essai DISK-SPOT. L’ensemble de cette
procédure est résumée figure 1.63.

2.5.3 Identification des coefficients de convection/rayonnementà basse et moyenne
température

L’essai oven-test, mis en place à cet effet, est relativement simple dans sa mise en oeuvre.
Le disque est dans un premier temps chauffé à l’intérieurd’un four à convection pouvant
monter jusqu’à 800˚C environ. On réalise un balayage d’argon à l’intérieur du four afin
d’éviter toute oxydation lors de la montée en température du disque qui prend une quin-
zaine de minutes à four chaud. Le disque est placé dans le four avec son système de mise
en position, identique à celui utilisé pour l’essai DISK-SPOT (voir 1.64).
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L’instrumentation en thermocouples, installée avant le chauffage, permet également de
contrôler l’homogénéité du disque en température dans le four et de déterminer le moment
de sa sortie. Les mesures de température lors de la phase de refroidissement sont données
en figure 1.65. On remarque que l’on a aucune différence entre le refroidissement en face
Nord et face Sud, ce qui permet de conclure que le montage choisi garantit que les effets
convectifs et radiatifs sont quasi-identiques sur ces deuxfaces. Nous considèrerons donc
un coefficient de convection unique pour l’ensemble des surfaces du disque.

FIG . 1.64:Photo du montage pour l’es-
sai OVEN-TEST et l’instrumentation en

thermocouples
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FIG . 1.65: Températures mesurées lors
de l’essai oven-test

Pour ce qui est de l’identification, le modèle direct est résolu dans Cast3M, en utilisant les
paramètres matériaux qui ont déjà été définis lors dudimensionnement du disque. Pour
ce qui est de l’algorithme de minimisation de Levenberg-Marquardt, nous utiliserons la
version qui est implantée dans Cast3M ([KC05]). Le critère de minimisation utilisé est
classique :

J =
1

NpNt

Np

∑
i=1

Nt

∑
j=1

(

Tsim(r i,zi, t j)−Texp(r i,zi, t j)
)2

(1.11)

où Np et Nt représentent respectivement le nombre de points de contrˆole (quatre ther-
mocouples) et le nombre de pas de temps considérés (300 pasde 10 secondes), et où
Texp(r i,zi, t j) etT∼(r i,zi , t j) représentent la température du thermocouplei de coordonnées
(r i,zi) et la température calculée au même point au pas de tempst j .
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L’évolution du paramètre de convection/rayonnement ainsi identifié en fonction de la
température est donnée en figure 1.66. La comparaison entre température expérimentale
et température simulée ainsi obtenue pour le thermocouple TC1 est donnée en figure 1.67.
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FIG . 1.66: Paramètres de convec-
tion/rayonnement identifiés grâce à l’es-

sai OVEN-TEST
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FIG . 1.67: Comparaison
expérimental/simulation pour le

thermocouple TC1

L’évolution de la racine de la fonction critère (homogène à une température) en fonction
des itérations est donnée en figure 1.68. La convergence est atteinte en quatre itérations
seulement, ce qui illustre l’efficacité de ce type d’algorithme.
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FIG . 1.68:Valeur du critère au cours des itérations de l’algorithmede minimisation pour
l’essai OVEN-TEST
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2.5.4 Identification des param̀etres de la source et du coefficient de convection/rayonnement
à haute temṕerature

De même que pour l’identification des paramètres de convection à froid et à moyenne
température, les paramètres de la source i.e., la puissance Q et le rayonr de la source
gaussienne, et le paramètre de convection à 1400 ˚C sont identifiés par analyse inverse
avec Cast3M. Pour cette identification, ce sont les températures obtenues avec l’essai
TST2-1 (n ˚4), réalisé avec la torche de 12mm, qui sont utilisées.

Nous avons lancé l’identification deux fois avec des param`etres initiaux différents (voir
tableau 1.7), le critère de minimisation étant identiqueà celui présenté en 1.11, avec 3
thermocouple (TC1, TC2 et TC6). Les comparaisons entre résultats expérimentaux et
résultats des simulations avec les paramètres identifiés sont présentées en figures 1.69 et
1.70.

identification paramètres initiaux paramètres identifiés
n˚ Q4 (W) r4 (mm) h1400 (W/m2) Q4 (W) r4 (mm) h1400 (W/m2)
1 500 5 300 853.74 6.0707 159.99
2 1000 1 30 791.42 4.06953 1.57E−2

TAB. 1.7:Paramètres initiaux et paramètres identifiés pour l’essai DISK-SPOT
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FIG . 1.69: Résultats de l’identification
avec les paramètres initiaux n˚1
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FIG . 1.70: Résultats de l’identification
avec les paramètres initiaux n˚2

Les résultats obtenus avec les deux couples de paramètresinitiaux sont très différents
(voir tableau 1.7), Ce qui prouve la non unicité du problème inverse et la non convexité
du critère choisi dans l’espace des variables (Q, r,h1400). Il convient cependant de noter
que la solution obtenue avec le second couple de paramètresinitiaux est a priori incom-
patible avec les valeurs du coefficient de convection/rayonnement identifié à plus basse
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température (voir Fig. 1.66). La figure 1.71 montre une foisde plus la rapidité de conver-
gence de l’algorithme.
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FIG . 1.71:Valeur du critère au cours des itérations de l’algorithmede minimisation pour
l’essai DISK-SPOT pour la première identification

Afin de rendre le problème convexe, deux solutions peuvent ˆetre choisies :
– réduire le nombre de paramètres à identifier, par exemple en enlevant de l’identifica-

tion le coefficient de convection/rayonnement à haute température, et en l’extrapolant
d’après les résultats obtenus à basse et moyenne température.

– rajouter un essai supplémentaire qui ne modifie pas au moins un des paramètres de
départ à identifier (Q, r ouh1400), par exemple le coefficient de convection/rayonnement,
identique dans les mêmes conditions expérimentales maisavec une torche de diamètre
différent. Même si l’on rajoute deux paramètres supplémentaires à identifier (la puis-
sance et le rayon de la source avec un diamètre de torche différent), cela permet parfois
de rendre le problème convexe.

C’est la deuxième solution qui a été choisie. L’essai supplémentaire a été réalisé avec une
torche de 12mm (avec 3 cycles thermiques : TST2-1, TST2-2 et TST2-3). La procédure
d’identification complète est présentée en figure 1.72.

Le critère utilisé pour cette double-identification est le suivant :

J=
1

2NpNt

Np

∑
i=1

Nt

∑
j=1

(

Tsim
torche1(r i,zi, t j)−Texp

torche1(r i ,zi, t j)
)2

+
(

Tsim
torche2(r i,zi , t j)−Texp

torche2(r i,zi, t j)
)2

(1.12)
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FIG . 1.72:Procédure d’identification double pour les paramètres desource et de convec-
tion à haute température

Comme pour la première tentative, nous avons lancé plusieurs identifications avec différentes
valeurs initiales données dans le tableau 1.8. Quel que soit le couple de paramètres ini-
tiaux, on converge vers la même solution, ce qui semble prouver que le problème est
convexe au moins dans un large voisinnage.

ident. paramètres initiaux paramètres identifiés
n˚ Q1 (W) r1 h1400 Q2 r2 Q1 r1 h1400 Q2 r2

1 800 1 150 800 1 842.18 9.7280 96.929 835.23 5.8991
2 500 1 150 500 1 842.18 9.728 96.927 835.23 5.899
3 500 10 150 500 10 842.18 9.728 96.934 835.23 5.8991
4 800 1 20 800 1 842.18 9.728 96.928 835.23 5.8991

TAB. 1.8:Paramètres initiaux et paramètres identifiés pour l’essai DISK-SPOT

Les comparaisons entre résultats expérimentaux et résultats des simulations pour les deux
torches sont données en figures 1.73 et 1.74. Le rendement des deux torches est très
proche (≈ 83%). En revanche, leurs rayons équivalents sont très différents, la torche de
plus grand diamètre ayant logiquement le rayon équivalent le plus grand. La vitesse de
convergence de l’algorithme est illustrée par le graphe donné en figure 1.75.
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FIG . 1.73: Résultats de l’identification
double pour l’essai TST1-1 (torche de

16mm)
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FIG . 1.74: Résultats de l’identification
double pour l’essai TST2-1 (torche de

16mm)
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FIG . 1.76: Coefficients de convec-
tion/rayonnement identifiés grâce l’es-

sai OVEN-TEST et DISK-SPOT

Torche de 16 mm Torche de 12 mm
Q (W) 842.18 835.23
r (mm) 9.7280 5.8991

TAB. 1.9:Paramètres de source pour les torches de 12 et 16 mm

Nous avons également réalisé des calculs complémentaires afin de visualiser graphique-
ment la convexité du critère dans l’espace des paramètres identifiés. Les figures 1.77 et
1.78 permettent de visualiser la convexité du critère dans les plans (Q1, r1) et (Q4, r4),
pour des valeurs de la puissance comprise entre 500 et 1000W et des rayons de source
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T (˚C) h (W/m2)
20 10.06
100 12.765
200 16.23
300 21.754
400 27.754
500 36.127
600 42.423
700 51.188
1400 96.928

TAB. 1.10:Paramètres de convection/rayonnement

compris entre 2 et 12 mm.
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FIG . 1.77:Forme du critère dans le plan
(Q1, r1)
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FIG . 1.78:Forme du critère dans le plan
(Q4, r4)

L’ensemble des résultats de cette identification des conditions aux limites thermiques est
présenté dans les tableaux 1.9 et 1.10, ainsi que dans la figure 1.76. Cette dernière figure
montre que la valeur du coefficient/rayonnement identifiéeà 1400˚C -en faisant l’hy-
pothèse d’une interpolation linéaire entre cette valeuret celle déjà identifiée à 800˚C-
n’est pas une extrapolation des valeurs identifiées de 20 à800˚C. Ceci peut s’expliquer
par le fait que cette valeur à 1400˚C intègre de facto un effet de l’arc encore sensible
pour les points du disque à 1400˚C. Il serait sans doute int´eressant de raffiner cette iden-
tification en cherchant à identifier la valeur du coefficientde convection/rayonnement à
1000˚C.
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2.6 Mesure de contraintes ŕesiduelles en profondeur par diffraction
de neutrons

2.6.1 Ǵenéralit és sur les contraintes ŕesiduelles

Une définition des contraintes résiduelles peut être la suivante :
“Contraintes internes auto-équilibrantes qui existent dans un matériau qui n’est soumis
à aucune force ou contrainte externes (et qui se trouve en condition de temṕerature uni-
forme)”

Les contraintes résiduelles peuvent se définir à plusieurs échelles :
– échelle macroscopique :contraintes ŕesiduelles du 1er ordreσI ) homogènes sur un très

grand nombre de grains ;
– échelle mésoscopique :contraintes ŕesiduelles du 2̀eme ordreσII homogènes sur un

grain ou une phase ;
– échelle microscopique :contraintes ŕesiduelles du 3̀eme ordreσIII homogènes sur

quelques distances interatomiques.

La contrainte résiduelle globale est définie comme étantla somme des contraintes aux
différentes échelles :

σ = σI +σII +σIII (1.13)

2.6.2 Différentes techniques de mesure des contraintes résiduelles

Un grand nombre de techniques de mesure des contraintes résiduelles existent ([WB01a],
[WB01b]). Le choix de la technique doit être adopté en fonction du type de contrainte
recherché, de la géométrie de l’échantillon et surtoutde la possibilité ou non de pouvoir
détruire l’échantillon (méthodes destructives ou non destructives). Les différentes tech-
niques de mesure peuvent être résumées dans le tableau 1.11.

On pourrait également rajouter à ce tableau la spectroscopie Raman -utilisant la piezospectroscopie-
pour les contraintes de type I et II en surface avec une résolution d’environ 1µm[CLYM04]
[THDK06]), des méthodes mixtes numériques/expérimentales comme la “Bead Flush me-
thod” (voir [LNK04]) ainsi que diverses méthodes en cours de mise au point grâce au
développement des techniques de tomographie.

2.6.3 Principe de la technique par diffraction des neutrons

Cette technique date du début des années 1980. La diffraction des neutrons permet de
mesurer les distances réticulaires des plans cristallographiques diffractants. Connaissant
la distance réticulaire d’un plan à l’état non contraint(pris comme état de référence) et à
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FIG . 1.79: Définition schématique des contraintes résiduelles d’ordre I, II et II dans un
matériau polycristallin

l’état contraint, il est possible de calculer la dilatation linéaire normale à ce plan et d’en
déduire la contrainte d’après les lois de l’élasticité([TA04]).

Cette technique est la seule qui permet actuellement de mesurer les contraintes résiduelles
dans la masse. Le déroulement de la détermination de la contrainte résiduelle par diffrac-
tion, est donné en figure 1.81.

Le matériau objet de cette étude est un polycristal multiphasé. Les structures cristallogra-
phiques susceptibles d’être présentes sont les suivantes :

– cubique centrée C-C pour la martensite-revenue et la ferrite-δ
– quadratique centrée Q-C pour la martensite-trempée.

La distance réticulairedhkl entre les plans cristallins repérés par leurs indices de Miller h,
k et l, dépendent des paramètres de maille (voir Fig. 1.82) de telle manière que :
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Méthode et principe Pénétration Résolution Precision type
Trou incrémental (semi-destr.) :
mesure des distorsions d’un trou
dû à la relaxation des contraintes
résiduelles

2xD du trou 50µm de pro-
fondeur

±50MPa I plan

Courbure (destr. ou non) : me-
sure de la courbure en surface dû
aux contraintes résiduelles (pour les
films)

0.1-0.5xEpai. 0.05xEpai. ±50MPa I plan

Diffraction des rayons X (non
destr.) : mesure des déformations
réticulaires en surface

< 50µm 1µm prof. et
1mmcôtés

±20MPa I, II et III en
surface

Diffraction des neutrons (non
destr.) : mesure des déformations
réticulaires en profondeur

200mm(Al)
25mm(Fe)
4mm(Ti)

500µm ±50.10−6
en déf.

I, II et III

Par ultrasons (non destr.) : chan-
gements dans la vitesse d’onde
élastique

> 10cm 5 mm 10% I, II et III

Par magnetisme (non destr.) : varia-
tion des domaines magnetiques

10 mm 1mm 10% I, II et III

TAB. 1.11: Principales techniques de mesure des contraintes résiduelles, d’après
[WB01a]

FIG . 1.80: Illustration de la loi de
Bragg. d[hkl] représente la distance
réticulaire entre deux plans consécutifs
[hkl], etθ l’angle d’incidence [Pen06]

FIG . 1.81: Différentes étapes pour
la détermination des contraintes

résiduelles

dhkl =
1

√

h2+k2

a2 + l2
c2

pour une maille quadratique centrée (1.14)
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MAILLE CUBIQUE-CENTREE
 MAILLE QUADRATIQUE-CENTREE


a

a


a


a
 a


c


FIG . 1.82:Paramètres de maille des structures cristallographiquesen présence

dhkl =
a√

h2 +k2+ l2
pour une maille cubique centrée (1.15)

Ces plans peuvent diffracter si l’on a la condition suivante, appelé condition de Bragg :

2dhkl sinθ = nλ (1.16)

où λ est la longueur d’onde du rayon incident,θ l’angle d’incidence etn l’ordre de dif-
fraction (voir figure 1.80). Les mesures de diffraction présentées dans ce mémoire ont été
réalisées au Laboratoire Léon Brillouin du CEA de Saclay(DSM/DRECAM/LLB) avec
V. Klosek, sur le montage expérimental G5.2 (voir photo 1.83). La longueur d’ondeλ
de neutrons froids (beaucoup moins énergétiques que les neutrons chauds) est d’environ

2.6
o
A. Le flux incident est deφ = 1.5108n/(cm2.s), et pour les mesures faı̂tes dans le cadre

de cette étude l’angle d’incidence a été fixé à 90˚(voirFig. 1.84).

Connaissant l’angleθ de diffraction grâce à la position du pic mesuré, la loi deBragg
permet de calculer la distance réticulairedhkl, perpendiculairement à l’axe du vecteur de

diffusion
→
Q (figure 1.84). Dans le cas d’un matériau polycristallin, seuls les grains ayant

des planshkl perpendiculaires au vecteur de diffusion diffractent (voir Fig. 1.85).

Connaissant les distances réticulaires à l’état contraint dhkl et à l’état de référence non
contraintdohkl, la dilatation linéaire normale aux planshkl moyennée sur le volume
considéré, est calculée avec la formule classique :

εhkl =
dhkl −dhkl0

dhkl0
(1.17)
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FIG . 1.83: Photo du montage G5.2,
d’après [KMJC06]
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FIG . 1.84: Schéma du banc d’essai
G5.2

FIG . 1.85:Diffraction dans un matériau
polycristallin : seuls les grains bien

orientés diffractent [Dak06]

X

Y

Z

FIG . 1.86: RepèreOxyz lié à la pièce
avec OL1L2L3 le repère de diffraction
(L2 étant dans le plan de l’échantillon)

On peut également obtenir la déformation en différenciant la loi de Bragg :

εhkl = −∆θcotgθ0 (1.18)

oùθ0 et∆θ représentent l’angle de diffraction à l’état non contraint et la variation d’angle
induite par la contrainte. La déformationεhkl peut être donnée par rapport au repère de la
pièce en coordonnées sphériques (voir Fig. 1.86) :
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εφ,ψ = εXX cos2 φsin2ψ+ εYYsin2φsin2ψ+ εZZcos2ψ+ εXY sin2φsin2 ψ
+εXZcos2φcosψ+ εY Zsinφsin2ψ (1.19)

2O


intensité du pic


2O
0
2O


bruit de fond


non

contraint
contraint


FIG . 1.87:Exemple schématique des pics de diffractions obtenus

Si on noteσ
i j

le tenseur des contraintes dans le repère de l’échantillon :

εϕ,ψ = F
i j

σ
i j

(1.20)

Grâce à la connaissance du tenseurεϕ,ψ, par calcul ou par mesure, on peut remonter au

tenseur des contraintes résiduelles.ε
i j

va dépendre à la fois du plan de diffractionhkl, du
tenseur de complaisance du cristal en présence, des param`etres d’interaction entre grains,
de la fonctionf (g) de distribution des orientations et pour finir des anglesϕ et ψ de dif-
fraction ([Wel02]).

Si on suppose que l’on a un matériau non texturé (donc quef (g) = 0) :

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



56 Deux essais de soudage simples

F11 =
1
2

S2cos2ϕsin2ψ+S1

F22 =
1
2

S2sin2ϕsin2ψ+S1

F33 =
1
2

S2cos2ψ+S1

F12 =
1
2

S2sin2ϕsin2ψ

F31 =
1
4

S2cosϕsin2ψ

F23 =
1
4

S2sinϕsin2ψ

(1.21)

où S1 et S2 sont des coefficients appelés constantes élastiques radiocristallographiques
(ou CER) qui dépendent entre autres du tenseur de complaisance élastique du cristalSi jkl ,
défini tel que :

σ
i j

= S
≈ i jkl εi j

avec S
≈ i jkl = C

≈
−1
i jkl (1.22)

Ce tenseur possède 81 composantes indépendantes ([Wel04]). La petite symétrie permet
d’écrire queSi jkl = Si jlk etSi jkl = Sjikl , ramenant le nombre de composantes à 36 ([LT99]).
La grande symétrie (Si jkl = Skli j ) permet quand à elle de le ramener à 21 composantes
indépendantes. Dans le cas d’une structure cubique, ce tenseur symétrique peut être défini
par trois composantes indépendantes et l’écriture matricielle suivante :

















S11 S12 S12 0 0 0
S12 S11 S12 0 0 0
S12 S12 S11 0 0 0
0 0 0 S44 0 0
0 0 0 0 S44 0
0 0 0 0 0 S44

















(1.23)

Dans un matériau polycristallin, les interactions élastiques entre grains anisotropes et donc
l’hétérogénéité de l’état de contraintes résiduelles induisent un élargissement du pic de
diffraction. Si l’on suppose que cette interaction entre grains est isotrope, on aura un
comportement macroscopique isotrope (matériau quasi-isotrope).

Les constantesS1 et S2 dépendent également du plan de diffraction considéré `a corréler
avec le tenseur de complaisance. L’expression de ces constantes dépend du modèle micro-
macro choisi (modèle de Voigt, de Reuss, modèle auto-coh´erent, etc. . . ).

Par exemple, avec le modèle de Voigt, on aura pour un matériau quasi-isotrope :
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1
2

S2 = S11−S12−3(S11−S12−2S44)A(hkl)

S1 = S12+(S11−S12−2S44)A(hkl)

avec A(hkl) =
h2k2+h2l2+k2l2

(h2+k2+ l2)
(1.24)

Si l’on suppose qu’il y a isotropie cristalline, comme nous le considérerons faute de pou-
voir mesurer les caractéristiques élastiques du cristal, on aura :

1
2

S2 =
1+ν

E

et S1 = − ν
E

(1.25)

2.6.4 Probl̀emes líesà la mesure des contraintes ŕesiduelles par diffraction dans les
soudures

En plus des problèmes liés à aux matériaux polycristallins, la mesure des contraintes
résiduelles dans une soudure pose un certain nombre de problèmes spécifiques :
– La texture. La présence d’une texture initiale, issue par exemple d’un laminage, entraı̂ne

une variation de l’intensité du pic de diffraction suivantla position du vecteur de diffu-
sion, par rapport à la direction préférentielle des grains. La seule solution à ce problème
est de trouver une direction de diffraction où le pic est suffisamment intense pour être
analysé. L’anisotropie peut également être le résultat du procédé de soudage, soit lors
de la solidification (voir Fig. 1.88 et la partie sur la solidification dans le chapitre II),
soit lors de changements de phases par diffusion.

– Les variations de composition. Les très fortes températures atteintes localement lors
du soudage, entraı̂nent une décarburation et de la diffusion (chrome, carbone, . . . ) vers
la zone fondue (voir Fig. 1.89), dans une zone plus ou moins étendue suivant les pa-
ramètres de soudage ce qui crée des variations de compositions qui peuvent être im-
portantes au voisinnage du cordon de soudage. Ces gradientsde composition peuvent
résulter également d’une variation de composition initiale entre le métal de base et le
métal d’apport.

Une variation de la composition chimique changeant a prioriles paramètres de maille
(voir Fig. 1.90), l’évolution spatiale des paramètres demaille, et donc de la position
du pic de diffraction à l’état non contraint, pose le problème du choix de la position de
référence en 2θ. Ce problème de variation de composition dans les jonctions soudéas
a été étudié par exemple dans [PSH+06] [HSC+06] [CRH+04] [JWH+06]. Ces au-
teurs préconisent une mesure systématique des paramètres de maille en chaque point
de mesure réalisé, en prélevant des échantillons dans la même soudure ou une soudure
identique servant uniquement à prendre ces références.
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FIG . 1.88:Anisotropie induite par la so-
lidification de la zone fondue sur un al-

liage d’aluminium(photo AWS)

décarburation


diffusion

Cr, C, ...


FIG . 1.89: Phénomènes de
décarburation et diffusion interve-

nant lors d’une opération de soudage

FIG . 1.90: Mesure des paramètres de
maille de référence en fonction de la po-
sition par rapport au centre de la sou-

dure, d’après [HSC+06]

latte de martensite

dislocations
carbures

FIG . 1.91: Morphologie de la marten-
site en lattes

– Microplasticit́e et effets intergranulaires. Les effets intergranulaires sont dûs princi-
palement aux interactions qui peuvent apparaı̂tre entre les grains, comme cela a été
vu précédemment. On peut voir également apparaı̂tre desinteractions à l’intérieur
même des grains, par exemple dans le cas de la martensite en lattes (voir figure 1.91).
Comme pour les interactions élastiques entre les grains, ces interactions entraı̂nent une
hétérogénéité à l’échelle microscopique des contraintes, et donc un étalement du pic de
diffraction.
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2.6.5 Mesure des ŕeférences2θ0

En phase ḿetal de base Les références ont été prises en bout de disque soudé, suppo-
sant que cette zone n’est pas métallurgiquement affectéepar l’essai de soudage, et qu’elle
reste libre de toutes contraintes induites par le procédé. Une mesure dans chacune des
directions a été réalisée, afin de savoir si l’on a une texture initiale issu des différents pro-
cessus de mise en forme de la tôle. Ces valeurs sont présentées dans le tableau 1.12.

La mesure de l’angle 2θ d’après le pic d’intensité est effectué par analyse inverse, en
utilisant un logiciel réalisé par V. Klosek. La fonction utilisée pour modéliser le pic est
une gaussienne de la forme :

I(2θ) = Imaxexp



− log2.

(

2θ−2θpeak

L1/2

)2


+noise (1.26)

avecL1/2 la largeur du pic à mi-hauteur. Le résultat d’un lissage est donné figure 1.92.
En phase métal de base (maille cubique) et pour un angle d’incidence de 90˚, ce sont les
plans de la famille [110] qui diffracteront.

FIG . 1.92:Exemple de fittage sur un pic de diffraction afin d’obtenir l’angle 2θ
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~er ~ez ~etheta

2θ0 89.13˚ 89.12˚ 89.15˚

TAB. 1.12:2θ0 de référence

Une légère variation d’angle de référence est observédans la direction~eθ. La position
de prélèvement des disques dans la tôle est présenté figure 1.93. Le laminage entraı̂nant
généralement une texture anisotrope transverse, il n’est donc pas étonnant que l’on ai
une différence d’angle de référence dans la direction~eθ, traduisant ainsi la présence de
contraintes résiduelles malgrès le traitement thermique avant livraison.

sens de laminage


e
z


e


e
r


FIG . 1.93:Position de prélèvement du disque sur la tôle

En phase martensitique La référence pour la martensite trempée a été prise surun
échantillon de dilatation austénitisé à 1000˚C pendant 10 minutes puis refroidi lentement
(pour essayer de rester le plus homogène en température dans l’échantillon). Nous avons
utilisé pour cela la machine ATG du LMT-Cachan , en effectuant balayage d’argon pen-
dant le traitement thermique pour éviter toute oxydation.Le pic en phase martensitique
est plus large et moins intense qu’en phase ferritique (voirfigure 1.94).

Pour la maille quadratique centrée, deux familles de plansdiffractent : [101] (bas angle)
et [110] (grand angle). Le signal enregistré est donc la superposition de deux pics de
diffraction. Le pic de la famille [101] est plus intense (multiplicité de 8) que le pic de la
famille [110] (multiplicité de quatre). D’après la formule de Kurdjumov, les paramètres
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FIG . 1.94:Pic de diffraction mesuré pour la référence en phase martensitique trempée

de maillea et c théoriques de la maille quadratique dépent du paramètrede maillea0 de
la ferrite et de la concentration en carbone :

a = a0−0.013[C](wt%) et c = a0+0.116[C](wt%) (1.27)

On peut donc comparer les pics de diffraction théoriques dela ferrite et de la martensite
trempée, en supposant que la position du pic en [101] est identique pour les deux phases
(voir figure 1.95).

Les angles de référence obtenus sont 2θ0[101] = 89.17˚ et 2θ0[110] = 89.52˚. Pour la détermination
des contraintes résiduelles, nous travaillons uniquement sur le décalage du pic [101]. A
cause des problèmes de variation de composition énoncésprécédemment, ces valeurs de
référence ne sont pas forcément représentatives de l’ensemble des zones de la ZAT.

2.6.6 Ŕesultats en phase ferritique

Hormis au centre du disque, nous avons effectué des mesuresde diffraction dans les trois
directions du repère local du disque :~er , ~eθ et ~ez. Une fois le déformation résiduelle
calculée à l’aide de l’angle de référence, on en déduitles contraintes d’après la loi de
Hooke isotrope, qui dans le cas axisymétrique s’écrit :
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FIG . 1.95:Comparaison théorique des pics de diffraction en phase ferritique et martensi-

tique trempée











σrr = E
(1+ν)(1−2ν)

(ν(εzz+ εθθ)+(1−ν)εrr )

σzz= E
(1+ν)(1−2ν) (ν(εrr + εθθ)+(1−ν)εzz)

σθθ = E
(1+ν)(1−2ν)

(ν(εrr + εzz)+(1−ν)εθθ)

(1.28)

D’après les simulations numériques et les micrographies, on estime la transition entre la
ZAT et le métal de base à mi-épaisseur de disque en des 6mm.Pour les trois directions, les
contraintes maximales sont atteintes au voisinage de la ZAT, ce qui est un résultat attendu.

2.6.7 Ŕesultats en phase martensitique tremṕee

La détermination des contraintes en utilisant la référence déterminée plus haut pour la
phase martensite brute de trempe, donne des résultats incohérents. La mesure des contraintes
résiduelles en profondeur se limitera donc au métal de base.

2.7 Mesure de contraintes ŕesiduelles en surface par rayons X

Le principe théorique de la diffraction des rayons X est le même que celui pour les neu-
trons. La différence entre ces deux techniques vient principalement du fait qu’en diffrac-
tion des rayons X, il n’est possible de mesurer des contraintes résiduelles qu’en surface
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FIG . 1.96:Contrainteσrr mesurée à mi-
épaisseur du disque
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FIG . 1.97:Contrainteσzzmesurée à mi-
épaisseur du disque
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FIG . 1.98:Contrainteσθθ mesurée à mi-épaisseur du disque

sur une très faible épaisseur (quelques micromètres).

Les mesures de contraintes résiduelles par diffraction des rayons X présentées dans ce
travail ont été réalisées à l’ENSAM d’Angers avec C. Fischer. La source de rayons X
utilisée est une source au molybdène, qui présente deux raies caractéristiques utiles. Ces
deux raies, respectivement appeléesKα1 et Kα2, ont des longueurs d’ondes très proches

(λKα1 = 0.709
◦
A et λKα2 = 0.714

◦
A).

Afin d’éviter d’être confronté à un problème de taille de grain se traduisant par des chan-
gements de morphologie des pics, nous faisons osciller la direction de mesure (le vecteur
de diffusion) autour de sa valeur nominale de±6˚, afin d’augmenter le nombre de grains
diffractants.
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Le gros avantage des rayons X est le temps de mesure très court (environ une minute
par direction), qui permet de faire un grand nombre de mesures. Cela permet d’utiliser la
statégie sin2(ψ) pour mesurer les contraintes résiduelles.

2.7.1 Principe de la ḿethodesin2(ψ)

En supposant un état de contrainte biaxial toujours dans lerepère 1.86 (σY Z = 0, σXZ = 0
etσZZ = 0), la déformation suivant la direction de mesure s’exprimera :

εφ,ψ = εXX cos2 φsin2 ψ+ εYYsin2φsin2ψ+ εXY sin2φsin2 ψ (1.29)

soit :

εφ,ψ =
1+υ

E

(

σXX cos2 φ+σXYsin2φ+σYYsin2 φ
)

sin2ψ

−υ
E

(σ12+σ22) (1.30)

Si on poseσφ la contrainte dans la directionL1 (projection de~Q suivantL1), on a :

εφ,ψ =
1+υ

E
σφ sin2 ψ− υ

E
tr
(

σ
)

(1.31)

Dans un planεφ,ψ vs. sin2ψ, la relation 1.31 est représentée par une droite, dont la pente
est égale à la contrainteσφ.

Le principe de la méthode dite des sin2ψ, consiste à mesurer la pente de la droite formée
par les points de mesure dans un graphe 2θ vs. sin2 ψ. La connaissance du tenseur com-
plet (trois composantes), nécessite donc 3 mesures avec différentes valeurs deφ. Le gros
avantage de cette technique est de ne pas avoir à mesurer un 2θ0 (état non contraint) pour
mesurer des contraintes résiduelles, et de s’affranchir de tout problème lié à la phase en
présence.

2.7.2 Ŕesultats

Nous avons effectué des mesures de contraintes résiduelles en face endroit (nord) et en-
vers (sud) du disque. Le diffractomètre X est de la marque “Set-X”, asservie en angleφ.
Le traitement des pics ainsi que le calcul des contraintes sont effectués automatiquement
par un logiciel dédié.

Les résultats sont donnés pour les directions~err et~eθθ, en face Nord (Fig. 1.100 et 1.101)
et Sud (Fig. 1.102 et 1.103).
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FIG . 1.100:Contraintes résiduellesσrr

en face Nord
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FIG . 1.101:Contraintes résiduellesσθθ
en face Nord

3 L’essai DISK-CYCLE

L’essai DISK-CYCLE a été réalisé sur un disque de géom´etrie identique à celui uti-
lisé pour l’essai DISK-SPOT. Cet essai consiste à réaliser deux lignes de soudage cir-
conférentielles superposées sans métal d’apport (voirFig. 1.104), chaque soudage étant
suivi d’un refroidissement à l’ambiante. Cet essai peut donc constituer un premier essai
de validation de la simulation d’une opération de soudage multipasse.

L’énergie d’apport est plus faible pour la seconde passe afin d’avoir une ZAT plus petite
(voir Fig. 1.105) et donc de mettre en évidence une éventuelle influence du revenu de
la martensite. Ce phénomène de revenu correspond au fait qu’une partie de la ZAT lors
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FIG . 1.102: Contraintes résiduellesσrr en
face Sud
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FIG . 1.103: Contraintes résiduellesσθθ en
face Sud

du deuxième chauffage subit un chargement thermique insuffisant pour austénitiser le
matériau mais suffisant pour transformer la structure de lamartensite issue de la première
passe.

r=28 mm


start


2 lignes de

               soudage


FIG . 1.104: Principe de l’essai DISK-
CYCLE

ZAT première passe

ZAT seconde passe

FIG . 1.105: Profils des ZAT re-
cherchées

3.1 Param̀etres de soudage, instrumentation et essais effectués

Nous avons effectué deux essais dans les mêmes conditionsde soudage. Un des essais a
été utilisé pour les macrographies et mesures de dureté, l’autre ayant été conservé pour
d’éventuelles mesures de contraintes résiduelles par diffraction de neutrons dans le futur.
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FIG . 1.106:Photo de l’essai DISK-CYCLE en fin d’essai

L’ensemble des essais a été fait avec la torche de 12mm. La référence des essais ainsi que
les paramètres de soudage sont donnés dans le tableau 1.13.

référence première passe seconde passe
U1 (V) I1 (A) V1 (mm/min) U2 (V) I2 (A) V2 (m/s)

DC1 10 100 50 10 100 100
DC2 idem idem idem idem idem idem

TAB. 1.13:Paramètres de soudage pour l’essai DISK-CYCLE

Pour ce qui est de l’instrumentation en déplacements, les capteurs ont été disposés comme
pour l’essai DISK-SPOT (figure 1.25). Pour les capteurs de température, seul l’essai DC1
a été instrumenté avec les capteurs TC1, TC2 et TC3 en faceenvers. Le problème n’étant
plus axisymétrique, la disposition des capteurs dans le plan est importante (voir Fig.
1.107).

3.2 Résultats de l’essai

Seules les évolutions de température et la métallurgie sont susceptibles d’être exploitées
dans le cadre de cette étude, compte tenu de la durée de la simulation thermo-métallurgico-
mécanique complète d’un tel essai.
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Vue de dessus du disque

DEP6

DEP7

DEP8

DEP5

DEP1DEP2DEP3DEP4

TC1TC2TC3

FIG . 1.107:Position des thermocouples (en face envers) et des capteursde déplacement
pour l’essai DISK-CYCLE

3.2.1 Thermique

Les résultats de mesure de température sont présentés pour la première passe (figure
1.108) et la seconde (figure 1.109). On observe un léger parasitage des mesures lors du
passage de l’arc au dessus des thermocouples.

Etant donné que la vitesse augmente pour la deuxième passe, l’apport calorifique est
moins important et donc les températures maximales atteintes plus faibles. Le deuxième
pic de température que l’on observe sur la mesure de TC2 et TC3, après l’arrêt de l’arc de
soudage, correspond à la diffusion de l’énergie dissipée dans le disque lors du passage de
la torche de l’autre côté de la ligne des thermocouples.

3.2.2 Métallurgie et micro-dureté

Le disque a été coupé suivant la ligne des thermocouple etcapteurs de déplacement (voir
figure 1.107). La macrographie du côté gauche (côté 1) etdu côté droit (côté 2) du demi
disque sont présentées respectivement figure 1.110 et 1.111.
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FIG . 1.108:Températures mesurées pour la première passe
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FIG . 1.109:Températures mesurées pour la seconde passe

L’observation de la macrographie côté 2, montre la présence de deux ZAT superposées,
la plus grande (ZAT 1+ZAT 2) étant celle créée lors de la première passe, et la seconde
(ZAT 1), plus petite, lors de la seconde passe. Au vu de ces macrographies, il semblerait
que l’on ait une ZAT débouchante du côté 1, et non débouchante du côté 2.

Des macrographies dans le sens horizontal à mi-épaisseurde zone fondue ont également

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



70 Deux essais de soudage simples

COTE 1

ZAT

zone fondue

FIG . 1.110:Macrographie côté 1, pour l’essai DISK-CYCLE

zone fondue

ZAT 1

ZAT 2

gros grain

grain fin

COTE 2

FIG . 1.111:Macrographie côté 2, pour l’essai DISK-CYCLE

été réalisées des deux côtés du disque (voir figures 1.112 et 1.113). Ces filiations de du-
reté confirment la présence de deux ZAT superposées. Ce qui est très intéressant, est la
présence d’un baisse de dureté dans la ZAT 2 dans la zone jouxtant la ZAT 1. Lors de
la seconde passe, la zone affectée thermiquement étant laZAT 1, cela justifie que cette
baisse de dureté est due au revenu de la martensite, justifiant ainsi une étude plus appro-
fondie de ce phénomène.

Les mesures de dureté suivant la profondeur dans l’axe des zones fondues (voir Fig. 1.114)
tendent à confirmer la présence d’une ZAT débouchante seulement du côté 1, comme les
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pour l’essai DISK-CYCLE
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FIG . 1.113:Mesure de dureté côté 2 suivant le rayon à mi-épaisseurde la zone fondue,
pour l’essai DISK-CYCLE

macrographies le laissent supposer.
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l’essai DISK-CYCLE
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Chapitre 2

Comportement thermo-métallurgique
du matériau lors d’une opération de

soudage

Ce chapitre est d́edíe au comportement thermo-métallurgique du mat́eriau objet de cette
étude et particulìerement aux diff́erentes transformations ḿetallurgiques mises en jeu
lors d’une oṕeration de soudage.
Deux mod̀eles sont d́evelopṕes et identifíes pour mod́eliser la transformation
aust́enitique au chauffage. Un modèle de croissance du grain austénitique est́egalement
identifié ainsi qu’un mod̀ele classique de transformation martensitique.
L’implantation nuḿerique de ces modèles dans le logiciel de calcul paréléments finis
Cast3M est́egalement d́ecrite et illustŕee par quelques exemples simples.
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1 Le matériau X10CrMoVNb9-1

1.1 Elaboration

C’est à la demande de l’industrie nucléaire, préconisant des valeurs moyennes de la
température moyenne et de la pression de plus en plus élev´ees que le développement
d’aciers à haute résistance au fluage commença dans les années 70. Les aciers ferritiques
furent préférés aux aciers austénitiques du fait de leur faible coefficient de dilatation et
leur grande résistance aux chocs thermiques ([TAB+04]). L’acier X10CrMoVNb9-1 plus
connu en France sous l’appellation P91/T91, est utilisé pour un grand nombre d’applica-
tions industrielles comme le nucléaire, l’industrie pétrolière, l’industrie des tubes de forte
épaisseur.

L’acier T91 fait partie de la classe des alliages dit inoxydables. Les premiers aciers in-
oxydables furent élaborés en 1821 par Berthier en introduisant le chrome comme élément
d’addition. La première fabrication industrielle d’aciers inoxydables fut mise en place par
Goldschmidt en 1897. Ce n’est qu’à partir de 1904 que ces alliages à bas taux de carbone
alliés au chrome furent fabriqués industriellement en France.

L’acier T91 est une variante de l’acier T9/P9 (ou encore 9Cr-1Mo) avec des ajouts contrôlés
de niobium, azote et vanadium permettant d’améliorer les propriétés mécaniques à basse
et haute température ainsi que la résistance au fluage ([Bra91]).

Il a été également démontré que l’ajout de vanadium et de niobium permet d’augmenter
la soudabilité. On note par ailleurs que l’ajout de tungst`ene améliore également certaines
propriétés dont la résistance à haute température ([HLP01] [ABCL98]).

La tôle dont est issu le matériau de cette étude a été fabriquée par la sociétéIndus-
teel (GroupeArcelor). Cette coulée est référencée 13330. L’acier a été élaboré au four
électrique classique (métallurgie secondaire). La miseà la composition finale a été réalisée
au stand d’affinage en poche chauffante. Un dégazage final dumétal a été réalisé par
procédé RH sous vide. Un lingot de 81.5t a finalement obtenuété par coulage en source
(épaisseur de 1310mm).

Après la coulée, le lingot a subi plusieurs laminages à chaud :
– laminage d’ébauche jusqu’à l’épaisseur 400mm : le lingot a été préchauffé à 1300˚C,

et a subi tout d’abord un préécrasage/égalisation sous presse jusqu’à une épaisseur de
700mm, puis un laminage unidirectionnel jusqu’à l’épaisseur 400mm. Le lingot obtenu
est ensuite refroidi lentement au fraisil.

– laminage de finition jusqu’à l’épaisseur 140mm : après pré-chauffage à 1250˚C, le lin-
got a subi un laminage unidirectionnel jusqu’à une épaisseur de 140mm. La tôle obte-
nue a comme précédemment été refroidie lentement au fraisil.

Avant livraison, la tôle a subi un traitement thermique d’austénitisation à 1071˚C pendant
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FIG . 2.1: Variation de la limite d’élasticité conventionnelle à 0.2% en fonction de la
température [Bra91]

FIG . 2.2:Propriétés à haute température (a) contrainte à rupture (b) élongation [HLP01]

4h, suivi d’une trempe à l’eau et d’un revenu à 757˚C pendant 5h31. La tôle livrée est
donc dans un état martensitique revenu.

Quelques essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes prélevées à plusieurs en-
droits de la tôle. Les résultats ne montrent pas de réelledifférence de comportement sui-
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vant le lieu de prélèvement. Les premières caractéristiques obtenues sont les suivantes :

T Rp0.2 (MPa) Rm (MPa) A (%) Z (%) KCv (J)
20˚C 483.5 651. 25.5 71. 196
450˚C 380 471. 486.5

TAB. 2.1: Quelques caractéristiques moyennes de la tôle CEA Industeel coulée 1330 à
température ambiante et à 450˚C [Cou06]

1.2 Composition chimique

La composition chimique acceptable pour la nuance T91 [Ber99] est donnée dans le
tableau 2.2. Les inclusions (Al, Cu, Mn, O, SiO2) sont relativement faibles (moins de
1.E10−4 en fraction volumique d’après [ZSN00]) dans cette nuance.La composition chi-
mique de la tôle approvisionnée au CEA par Industeel (coulée 13330) est donnée dans le
tableau 2.3.

Composé C Si Mn P S Cr
wt% 0.086-0.12 0.20-0.50 0.30-0.60 max 0.02 max 0.01 8.0-9.5

Ni Nb V Al N Mo
max 0.40 0.06-0.10 0.18-0.25 max 0.04 0.03-0.07 0.85-1.05

TAB. 2.2:Composition chimique moyenne du T91 [Ber99]

Composé C Si Mn P S Cr Mo Ni
wt% 0.099 0.216 0.405 0.007 0.002 8.305 0.951 0.13

Nb V Al N Cu Sn As Ti
0.075 0.201 0.011 0.034 0.054 0.006 0.003 0.004

TAB. 2.3:Composition chimique de la tôle T91 du CEA [Cou06]

1.3 Effet deséléments d’addition

([Kee04] [Bra91] [PE92] [Fol88] [ADPQ90])
Les éléments d’addition présents dans l’acier T91 modifient fortement le diagramme
d’équilibre métastable fer-carbone donné en figure 2.3.Les éléments d’alliage jouent
également un rôle important sur le comportement mécanique du matériau via des précipités
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comme par exemple des carbures qui améliorent les caractéristiques à froid des alliages
mais également à chaud en stabilisant la microstructure (en bloquant la croissance de
grain).

FIG . 2.3:Diagramme d’équilibre métastable fer-carbone en wt%

Le chrome augmente la résistance à l’oxydation à basses et hautes températures. Al-
phagène, il est également carburigène ce qui améliore `a haute température la stabilité de
la microstructure et la résistance au fluage. Les carbures de chrome notésM23C6, M7C3

et M3C, oùM représente (Fe,Cr,Mo), sont principalement de typeCr23C6, Cr7C3 et dans
une moindre mesure de typeCr3C2 (voir figure 2.4).

Le diagramme d’équilibre pseudo binaire fer-chrome (àx% decarbone) donne une représentation
très pratique des phases à l’équilibre dans l’acier T91 (voir Fig. 2.5). La transforma-
tion austénitique qui a lieu vers 800˚C transforme la structure ferritique (cubique centrée
C-C) stable à basse température en une structure austénitique (cubique à face centrée
CFC). On remarque la disparition progressive des carburesM23C6 avec la transformation
austénitique. Le domaine austénitique laisse la place àun domaine biphasé austénite/ferrite-
δ à partir de 1300˚C.

Comme le chrome, le molybdène est un élément alphagène qui forme un précipité in-
termétallique (Laveen Anglais)Fe2Mo (approximativement 45% de Molybdène en masse).
Ce précipité a la particularité de se former dans les joints de grains, contrairement au
M23C6 qui est en général intragranulaire. Le molybdène a également la propriété remar-
quable de favoriser la transformation hors équilibre bainitique (en empéchant la transfor-
mation ferrito-perlitique).
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FIG . 2.4:Diagramme binaire chrome-carbone en wt%

FIG . 2.5:Diagramme binaire fer-chrome-(carbone) en wt% (M=M23C6)

Le nickel a également un effet gammagène, comme le montre le diagramme binaire Fer-
Chrome pour différentes concentrations en nickel (voir Fig. 2.7). Le nickel a un effet
durcissant et il permet d’augmenter la trempabilité des alliages.

Le manganèse a des effets analogues à ceux du nickel. Le manganèse favorise les ségrégations
au refroidissement, ce qui oblige à limiter sa proportion dans l’alliage. De plus, il limite
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FIG . 2.6:Diagramme binaire fer-molybdène

FIG . 2.7:Diagramme binaire fer-nickel

le risque de fissuration lors du refroidissement (en piégeant le soufre sous forme de sul-
phure).

Le niobium et le vanadium ont une grande affinité avec le carbone. Les petits carbures
très stables ainsi formés limitent le fluage, augmentent la dureté et ont pour conséquence
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FIG . 2.8:Diagramme binaire fer-manganèse

d’augmenter la résistance à la corrosion intergranulaire. Le principal précipité formé est
le carbureNbC(ouNb4C3). On note également la présence d’un carbure mixte, leFe3Nb3

et d’un carbonitride, le(V,Nb)(N,C) (ou MX).

FIG . 2.9:Diagramme binaire fer-niobiumε=Fe3Nb

Le silicium est utilisé comme élément d’addition afin d’augmenter la résistance à la cor-
rosion et augmenter la vitesse de formation du carbureM23C6. Le soufre et le phosphore
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favorisent la fissuration à chaud et sont indésirables. Letitane et le bore augmentent la
ductilité des alliages à froid.

FIG . 2.10:Diagramme binaire fer-silicium

L’azote est toujours présent dans les joints de soudure carintroduit dans le bain liquide
par l’arc électrique. Très soluble en phase austénitique il ralentit la formation des carbures
M23C6 ou encore des lavesFe2Mo, mais accélère la formation d’autres carbures tels que
NbC qui se transforment en carbonitridesNb(C,N) (ou MX). L’azote permet également
l’apparition de carbonitrides de fer comme le(Fe,Cr)2(C,N) (ou M2X).

L’oxygène favorise la formation d’oxydes, comme les oxydes de fer-manganèse ou sim-
plement les oxydes de Fer (Fe0), et est donc néfaste à la fois pour le matériau de base
et pour la soudure. L’hydrogène est beaucoup plus soluble dans le bain en fusion que les
deux autres gaz précédents, mais il disparaı̂t rapidement au refroidissement par diffusion
grâce à son faible rayon atomique.

1.4 Effet du revenu

Comme rappelé au paragraphe 1.1, dans son état de réception l’acier T91 a une structure
initiale très fine avec une taille de grain moyenne d’environ 20µmd’après [LCRM95], de
type martensite revenue (voir Fig. 2.11). Cette structure est composée de grains issus de
l’austénite primaire, eux-mêmes fractionnés à l’int´erieur en paquets de martensite (voir
Fig. [Mas01]).
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FIG . 2.11: Matériau T91 à l’état
de réception après trempe et revenu,

d’après [FSC+06]
FIG . 2.12:Schéma de la structure mar-
tensitique revenue dans le P91 à l’état de

réception, d’après [Mas01]

Les carbures que l’on retrouve à l’état de réception sontprincipalement des carbures
M23C6(M =Cr,Fe,Mo) aux joints de grains ainsi que des carbonitrides primairesMX(M =
V,Nb;X =C,N) ([Gaf04] [SPVR95]) très riches en niobium et vanadium pouvant précipiter
au niveau des lattes de martensite ([TSA04]). Les précipités en présence dépendent du
traitement thermique subi par la tôle avant réception.

FIG . 2.13: Martensite en latte obte-
nue après une trempe à 1050˚C sur un

9Cr1MoVNb, d’après [HLP01]

FIG . 2.14: Structures de la martensite
revenue en fonction de la température
du revenu sur un 9Cr1MoVNb, d’après

[HLP01]

La trempe crée une structure martensitique en lattes (voirFig. 2.13) avec des précipités de
Nb(C,N) et (Fe,Cr)3(C,N). La séquence de transformation du(Fe,Cr)3(C,N) lors d’un
revenu éventuellement postérieur à la trempe pour les nuances de T91 est la suivante (par
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exemple dans [SPVR95] ou [ACS95]) :

FeCC→ M7C3 → M23C6 (2.1)

Hong etal. [HLP01] ont réalisé une étude précise des précipitésen fin de revenu en fonc-
tion de la température, sur plusieurs nuances de 9Cr1Mo.

Durant le revenu, il y a également annihilation des dislocations. Suivant la température
du revenu (voir Tab. 2.4), on aura en fin de traitement une géométrie et une présence de
dislocations complètement différentes. L’augmentation de la température du revenu réduit
la densité des dislocations ainsi que l’initiation d’un “cassage” de la structure en lattes. Il
faut également noter que l’augmentation de la température du revenu oriente les disloca-
tions dans la direction transverse des lattes.

condition carbures en présence
trempé Nb(C,N) et (Fe,Cr)3C

revenu à 600˚C Nb(C,N) et (Fe,Cr)2C
revenu à 650˚C Nb(C,N), (Fe,Cr)2C etM23C6
revenu à 700˚C Nb(C,N), M23C6 et MX
revenu à 750˚C Nb(C,N), M23C6 et MX
revenu à 800˚C Nb(C,N), M23C6 et MX

TAB. 2.4: Carbures en présence en fonction de la température du revenu sur un
9Cr1MoVNb, d’après [HLP01]

2 Les chargements thermiques repŕesentatifs lors d’une
opération de soudage

Lors de l’opération de soudage le matériau subit au chauffage et au refroidissement des
chargements thermiques violents qui induisent des transformations métallurgiques hors
équilibre. Avant de chercher à caractériser ces transformations, souvent sensibles aux
effets de vitesse en particulier, il est important de définir les chargements thermiques
représentatifs d’une opération de soudage TIG, autrement dit le domaine de validité ther-
mique des modèles à développer pour rendre compte du comportement thermo-métallurgico-
mécanique.
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2.1 Les solutions analytiques de type Rosenthal

Les solutions de l’équation de la chaleur dans le cas d’une source mobile ont été données
par Rosenthal en 1935 ([Ros46] [Eas92] [Ros41]). A partir deces premières solutions,
d’autres modèles plus complexes ont vu le jour, prenant mieux en compte la physique
([TE84] [ET83]) ou plus adaptés à certains types de procédés ([BCP04] pour le soudage
laser).

Considérons la source de chaleur lors d’une opération de soudage se déplaçant à la vitesse
V le long de l’axe−→x d’une plaque donnée (voir Fig. 2.15). La puissance calorifique
transmise dépend de la tension et de l’intensité (V et U) en sortie du générateur ainsi que
du rendement de l’arcµ :

q = µ.U.I (2.2)

x

y

v.t

z

H

FIG . 2.15:Configuration de soudage avec source ponctuelle, q, se déplaçant à la vitesse
constante V

Les valeurs typiques du rendement d’un arc de soudage TIG sont comprises entre 0.6 et
0.8 suivant le gaz utilisé, les caractéristiques de la buse et de l’électrode.

L’équation 2.3 représente l’équation différentiellede la conduction de la chaleur exprimée
dans le repère fixe (voir Fig. 2.15) oùT est la température en Kelvin ett le temps :
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(2.3)

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage
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λ représente la conductivité thermique (Jm−1s−1K−1). Le traitement analytique de cette
équation est détaillé en Annexe 3.

Dans le cas d’une opération de soudage à la vitessev=100mm/min, la solution donne avec
µ = 0.7, U = 100V et I = 10A (avec l’hypothèse d’une plaque infinie) les évolutions de
température présentées figure 2.16. Les propriétés thermiques utilisées sont données dans
le tableau 2.5.

q (W) λ ρ (Kgm−3) Cp (JKg−1)
700. 25.9 7730. 449.

TAB. 2.5:Paramètres procédé et caractéristiques thermiques dumatériau (T91 à froid)
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FIG . 2.16:Résultat de l’équation de Rosenthal pour une plaque infinie avec une source
ponctuelle

Il apparaı̂t que la température de la plaque s’homogénéise très rapidement après le pas-
sage de la torche. De plus, la température est rapidement inférieure à la température de
fin de transformation martensitique (M f ). La vitesse de refroidissement peut atteindre jus-
qu’à 300˚C/s (voir figure 2.17), avec des vitesses de refroidissement des zones n’ayant pas
dépassé la température d’austénitisation de l’ordre de 50˚C/s. Les vitesses de chauffage
nécessaires pour atteindre des températures supérieures à 800˚dépassent 100˚C/s.

Pour les mêmes paramètres, mais cette fois ci avec l’hypothèse d’une plaque semi-épaisse,
on obtient avec Cast3M les résultats présentés en figure 2.18.
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FIG . 2.17:Vitesses de chauffage et de refroidissement pour une plaqueinfinie avec une
source ponctuelle
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FIG . 2.18:Gradient de température pour une plaque infinie avec une source ponctuelle
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2.2 Résultats issus des premières simulations de l’essai DISK-SPOT

Une autre approche pour définir les chargements thermiquesreprésentatifs d’une opération
de soudage consiste à analyser les simulations numériques réalisées au premier chapitre
sur l’essai DISK-SPOT. Nous avons ainsi calculé les vitesses de chauffage et de refroi-
dissement pour les points transformés en austénite et en liquide, en supposant que ces
transformations se font à température constante, respectivement à 830˚C et à 1475˚C.

Les vitesses caractéristiques de chauffageVc entre 600 et 800˚C et de refroidissement
Vr entre 500 et 300˚C ainsi calculées sont données figures 2.19 et 2.20. Les vitesses de
chauffage varient de 10 à 300˚C/s alors que les vitesses de refroidissement apparaissent
beaucoup plus faibles en valeur absolue (de l’ordre de -10˚C/s).
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FIG . 2.19: Abaque de chauffage pour
l’essai DISK-SPOT
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FIG . 2.20: Abaque de refroidissement
pour l’essai DISK-SPOT

3 La métallurgie du soudage de l’acier T91

3.1 Physionomie de la Zone Affect́ee Thermiquement (ZAT)

Comme observé au chapitre 3.2 du chapitre 1, la ZAT se diviseen plusieurs sous-zones
caractéristiques. L’analyse proposée par Easterling ([Eas92]) est donnée en figure 2.21.
Chaque sous-zone correspond à une microstructure différente que l’on peut repérer par
rapport au diagramme binaire Fer-Carbone. Seule la connaissance de l’histoire thermique
complète permet de prédire correctement la physionomie de cette ZAT.

Ces différentes zones sont :
– la zone solidifíee, correspondant au refroidissement du métal d’apport et d’une partie

du métal qui s’est liquéfié lors du contact avec le métal d’apport. Cette zone est très
fortement texturée à cause du processus de solidification.
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FIG . 2.21: Schéma des différentes zones présentes dans la ZAT, dansle cas d’un acier
fortement allié, d’après [Eas92]

– la zone de transition liquide-solideet la zone proche du liquidus, présentant une struc-
ture à très gros grains, ainsi que le ferrite-δ (voir figure 2.22).

FIG . 2.22:Dendrites de martensite avec
présence de ferrite-δ dans les espaces
interdendritiques ; WM : weld metal
et HAZ : Heat Affected Zone d’après

[SCRGRVRB07]

FIG . 2.23: Zone intercritique avec
présence d’austenite transformée (TA)
et de ferrite pro-eutectoı̈de (TF) revenue

après PWHT, d’après [LCRM95]

– lazone de croissance de grainqui correspond à des points subissant des pics de température
compris entre la température de début de croissance de grain austénitique et la température
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de début de formation de la ferrite-δ. La croissance de grain dans cette zone est contrôlée
par la vitesse de chauffage et la température maximale atteinte, mais également par les
carbures encore présents à ces températures. Plus on se rapproche de la zone fondue,
plus les grains sont gros.

– lazone de recristallisationqui se transforme en austénite plus ou moins homogène lors
du chauffage, mais qui ne subit pas de réelle croissance de grain après l’apparition de la
phase austénitique. Si l’on avait une structure écrouie par exemple suite à un laminage,
on aurait recristallisation, mais sans croissance de grainausténitique.

– la ZAT intercritiqueest, quant à elle, une zone partiellement transformée en austénite.
Lors de la montée en température, on a formation d’une austénite à forte concentration
en carbone ainsi que de ferrite pro-eutectoı̈de (figure 2.23).

Une autre zone affectée par le chauffage, mais qui ne rentrepas à proprement parler dans
la ZAT, est lazone revenue(ou plutôtsur-revenue) qui est soumise à une température
inférieure à la température de début de transformationausténitique mais supérieure à la
température du revenu avant livraison, ce qui induit une évolution de la microstructure du
métal de base. Ce phénomène peut être amplifié par le soudage multipasse.

Ces différences de microstructure dans la ZAT conduisent `a des variations de comporte-
ment mécanique mais également à la localisation des déformations dans les zones les plus
faibles mécaniquement.

3.2 Propriétés ḿecaniques de la ZAT

Comme on le verra par la suite, au refroidissement, la ZAT estessentiellement composée
de martensite trempée (sous forme de lattes) et de carbures. Une mesure de dureté permet
de donner une bonne indication de ces variations de propriétés mécaniques. Un profil ty-
pique de dureté est présenté figure 2.24.

On observe clairement une chute de dureté lors du passage ZAT-Métal de base. L’amorçage
de la rupture a de grandes chances d’apparaı̂tre dans cette zone. Les différences de dureté
dans la ZAT même apparaissent très clairement dans le cas d’un essai monopasse (voir
figure 2.25 montrant l’importance de la taille de grain et de la carburation dans cette zone).

Afin de caractériser le comportement de chacune de ces microstructures indépendamment,
il est possible de simuler ces microstructures à l’aide d’un dispositif expérimental de type
machine Gleeble (machine d’essais thermo-mécaniques dans laquelle le chauffage est fait
par effet Joule). Des exemples de résultats obtenus avec cetype de moyen expérimental
sont présentés en figures 2.26 et 2.27.

C’est dans la zone intercritique que l’on observe la plus petite taille de grain. On a en-
suite une croissance très rapide de la taille de grain aux environs de 1000˚C, température
correspondant à la dissolution des carburesM23C6 et MX (carbures qui stabilisent la mi-
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FIG . 2.24: Profil type de microdureté
obtenu sur une soudure de 9Cr1Mo
en soudage TIG multipasse, d’après

[SLC00], après PWHT

FIG . 2.25: Profil type de microdureté
obtenu sur une soudure en 9Cr1Mo
en soudage TIG monopasse, d’après

[LCRM95]

FIG . 2.26: Taille de grain obtenues sur
des ZAT simulées avec un temps de
maintien à la température considérée de

5 min, d’après [LCRM95]

FIG . 2.27: Limite d’élasticité me-
surée en fonction de la température
dans différentes ZAT simulées après un

PWHT, d’après [LCRM95]

crostructure en freinant la croissance de grain austénitique). Cette baisse de dureté a été
expliquée par Lundin etal. [LHMK87] comme étant due à la forte trempabilité de la mar-
tensite issue de l’austénite à fort taux de carbone obtenue pour des pics de températures
entre AC1 et AC3. Le PWHT (Post Welding Heat Treatment) qui suit le soudage, bien
qu’effectué à basse température, correspond à un revenu complet de cette martensite qui,
mélangée à de la ferrite pro-eutectoı̈de (ne subissant aucune transformation), entraı̂ne une
faible dureté dans cette zone. Les essais de traction sur ZAT simulée (figure 2.27) montre
la faiblesse mécanique de cette zone intercritique.

On remarque également une baisse de la taille de grain lors de l’apparition de la phase
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de ferrite-δ. En effet, à ces températures, la ferrite qui se forme aux joints de grain de
l’austénite, diminue ses possibilités de croissance. Laprésence de ferrite-δ (qui est une
phase molle) dans les nuances de 9Cr1Mo n’entraı̂ne pas de perte de résistance (voir fi-
gure 2.27) comme cela est le cas pour les nuances à plus faible taux de chrome. Par contre,
après des temps en services longs, elle a des effets néfastes, notamment en se transformant
en phases fragiles intermétalliques, diminuant la résistance au fluage ([FG78]).

La cinétique de dissolution des carbures lors de l’austénitisation dépend du carbure considéré,
mais aussi de la température maximale atteinte et du temps de maintien, les carbures
de typeMX étant beaucoup plus stables que lesM23C6 (voir figure 2.28). Des mesures
de dissolution des carbures ont été réalisées par Duthilleul au DEN/DSN/SRMA/LA2M
([Dut03]) sur une nuance de T91 et tendent à montrer que la dissolution intervient en
même temps que la transformation austénitique.

FIG . 2.28: Temps de dissolution de divers carbures et nitrides dans l’austénite, d’après
[Eas92]
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4 Modélisation des transformations de phase

Afin de modéliser les transformations de phase qui peuvent apparaı̂tre dans les matériaux,
trois approches différentes sont couramment utilisées :
– La méthode CALPHAD(CALculation of PHAse Diagrams). Cette méthode ([SM96]

[LFS07]) est une technique semi-empirique de modélisation et de calcul des diagrammes
de phases. La prévision des équilibres de phases dans des systèmes multi-éléments n’est
valide que si les sous-systèmes simples (binaires et ternaires) ont été correctement
modélisés à partir des données expérimentales. En combinant à la fois des modèles
thermodynamiques et cinétiques, il est possible de caractériser des transformations de
phases hors équilibre ainsi que des produits de précipitation ([Bha03], [SFFK04] et
[KSFF04], [RB97]).

– La méthodePHASE-FIELD(dite de champs de phases). Basée également sur des ap-
proches thermodynamiques et cinétiques, la méthode de champs de phases permet une
compréhension approfondie du développement des microstructures et donc de la dy-
namique des structures qui les séparent (joints de grain, interfaces) en introduisant un
aspect topologique non présent dans la méthode CALPHAD ([SSW00], [Fas83]). Son
principe est de décrire l’état local de la matière à l’aide de champs phénoménologiques,
appelés champs de phase, et de développer des équations de mouvement pour ces
champs qui reproduisent la cinétique souhaitée. Cette approche s’applique aux problèmes
de solidification ([KR98], [Kob93]) ou de changements microstructuraux à l’état solide
([WBM92], [KMM +01]).

– Les ḿethodes cińetiquesqui sont les plus utilisées par les mécaniciens, pour leursim-
plicité de mise en oeuvre et d’identification. Ce sont ces m´ethodes que nous utiliserons
dans le cadre de ce travail et que nous implanterons dans un logiciel éléments finis.

4.1 Différentes approches pour les transformations̀a l’ état solide

On distingue deux types de transformations structurales dans les aciers : les transforma-
tions avec et sans diffusion.

Les transformations par diffusion se déroulent en trois étapes (voir Fig. 2.29) :
– l’incubation correspond à la germination (en général aux joints de grains de la phase

mère). L’incubation est d’autant plus rapide que l’écartà l’équilibre est grand.
– la croissancese caractérise par l’augmentation de taille des germes de la phase fille.

Cette phase est contrôlée par la diffusion d’éléments (voir Fig. 2.30) conduisant à des
variations de composition au cours du temps dans chacune desphases.

– la coalescencecorrespond au moment où la proportion de phase fille est assez grande
pour faire apparaı̂tre des interactions entre les grains dephase fille ce qui conduit à une
baisse de sa coissance.

La transformation sans diffusion, dite martensitique, correspond à une réorganisation du
réseau cristallin par mouvement collectif des atomes. Le degré d’avancement de cette
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FIG . 2.29:Les étapes d’une transforma-
tion structurale par diffusion
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FIG . 2.30:Schéma d’un changement de
phase par diffusion

transformation est essentiellement gouverné par la temp´erature (sans influence du temps).

4.1.1 Les mod̀eles ph́enoménologiques

La plupart des transformations se passent lors de chargements thermiques anisothermes,
ce qui est notamment le cas lors d’une opération de soudage.Plusieurs approches ont été
développées afin de prédire les évolutions de microstructure dans le cas de chargements
thermiques complexes.

Le modèle le plus utilisé pour modéliser la transformation martensitique est le modèle de
Koistinen et Marburger [KM59] :

y = ymax[1−exp(−Ks(Ms−T))] (2.4)

où Ks et Ms sont des paramètres etymax la proportion maximale de martensite que l’on
peut atteindre.

Différents modèles phénoménologiques sont utiliséspour modéliser les transformations
avec diffusion. Ces modèles se formalisent sous la forme :

•
y = ζ(y,T,dg, ...) (2.5)

Parmi les nombreux modèles développés à partir de ce formalisme, on peut citer :
– le modèle de Leblond et Devaux [LD84] :

•
y =

yeq(T)−y

τ(T)
f (

•
T) (2.6)
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où yeq(T) représente la courbe de transformation à l’équilibre,τ(T) une fonction ca-

ractérisant le “retard” par rapport à l’équilibre (la temps d’incubation), etf (
•
T) une

autre fonction permettant d’introduire des raffinements supplémentaires, comme par
exemple l’effet de la taille de grain.

– le modèle de Giusti ([Giu81]), justifié par une approche thermodynamique macrosco-
pique utilisant un pseudo-potentiel de dissipation s’écrit :

•
y = λ f (T)g(y) (2.7)

– le modèle de Waeckel ([AW92] [Wae94] [WDA96]) égalementutilisé par Martinez
[Mar99] est basé sur une tabulation des quantitésλ, f (T) et g(y) du modèle de Giusti
avec la prise en compte de raffinements de telle sorte que :

•
y = f (T,

•
T,y;dg,c) (2.8)

où dg et c représentent respectivement la taille de grain et la teneur en carbone ety

le vecteur contenant les proportions de phase. Ce modèle introduit
•
T comme variable

interne et non plus comme paramètre (comme pour le modèle de Leblond et Devaux).
Les valeurs de la fonctionf () sont obtenues par interpolation linéaire entre un certain

nombre d’états(T,
•
T,y;dg,c) définis expérimentalement.

– le modèle d’Inoue ([Ino04]) est basé sur la loi de Jonhsonet Mehl :

y = 1−exp(−Ve) (2.9)

oùVe représente le volume étendu de la nouvelle phase, fonction de la température, de
la contrainte et de la concentration en carbone :

Ve =

t
∫

0

f (T,σ,c)(t− τ)3dτ (2.10)

où f () est une fonction à déterminer à partir d’essais isothermes (courbes TTT) ou en
refroidissement continu (courbes TRC).

– d’autres modèles peu utilisés de nos jours comme le modèle de Grange et Kiefer
[GK41] utilisant les diagrammes TTT, les modèles de Shimizu et Tamura ([ST77])
ou Maynier utilisant les courbes TRC, que l’on trouve dans l’excellente étude biblio-
graphique de Fernandes ([Fer85]) sur la modélisation des transformations de phase par
diffusion.
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4.1.2 Les mod̀eles additifs

Le principe d’additivité de Scheil est souvent utilisé pour accéder aux cinétiques aniso-
thermes à partir de la connaissance des cinétiques isothermes ou à vitesse constante. Ce
principe d’additivité selon un cumul linéaire est cohérent avec les constatations expérimentales
faites par Davenport et Bain ([DB30]), selon lesquelles la proportion de phase finale à l’is-
sue du refroidissement continu d’un acier apparaı̂t comme la somme des transformations
élémentaires caractéristiques de chaque températuredu domaine de transformation de
phase.

Si ce principe est généralement valide pour l’incubation(voir les travaux de Scheil sur
l’incubation [Sch35]), cela n’est pas toujours vérifié ence qui concerne la croissance.
Umemoto etal. ont proposé (voir [UHT82]) trois conditions d’application du principe
d’aditivité pour la croissance de phase : que le rapport entre vitesse de germination et
croissance soit constant (on parle alors de réaction isocinétique), que la saturation des
sites de germination arrive très tôt, l’avancement de la réaction étant à ce moment là
contrôlé uniquement par la croissance et enfin , que la transformation soit pilotée exclusi-
vement pilotée par la germination lorsque l’on a atteint une certaine proportion de phase
fille.

La règle d’additivité postule que l’on atteint le temps defin de croissance ou d’incubation
t0 lorsque :

t0
∫

0

dt
τ(T)

= 1 (2.11)

avecτ(T) le temps nécessaire à la transformation en condition isotherme à la température
T. Dans le cas d’un chargement thermique complexe, il est plus aisé de travailler avec la
forme discrétisée de l’équation 2.11 :

t0
∫

0

dt
τ(T)

=
ni

∑
i=1

∆ti
τ(Ti)

= 1 (2.12)

avecni le nombre de paliers isothermes considérés. L’illustration de cette équation est
faite figure 2.31. Ce principe peut être légèrement modifié pour intégrer le fait que cer-
taines transformations ne vérifient pas les conditions d’additivité (modèle de Manning et
Lorig [ML46]). On peut également réaliser un traitement analytique de 2.12 pour la crois-
sance en considérant un chargement thermique à vitesse constante (ce que l’on retrouve
par exemple dans [UHT82] et [Giu81]).
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FIG . 2.31:Illustration du principe d’additivité de Scheil

Dans le cadre de l’utilisation du principe d’additivité deScheil, la connaissance de la
fonction τ(T) caractérisant le temps d’incubation à la températureT est obtenu grâce
aux diagrammes TTT et peut être mise sous forme analytique comme cela a été fait par
Hamata ([Ham92]) dans le cas d’une transformation ferritique au refroidissement :

τ(T) =
kT

(

T −Aeq
)2 (2.13)

ou dans [ZD91] :

τ(T) =
CT

(T −Aeq)2 exp

(

Q
RT

)

(2.14)

Pour ce qui concerne la croissance proprement dite, on utilise le principe d’additivité
couplé à une loi de croissance isotherme. Cela conduit à introduire la notion de temps fictif
proposé par Pumphrey et Jones ([PJ48]) et largement utilisé par la suite ([?], [DGSB85],
[TAAG+07]). Le principe est relativement simple (voir Fig. 2.32) :
– connaissant la proportion de phaseyi−1 calculée sur le palier isotherme précédent à la

températureTi−1, on calcule le temps équivalent qu’il faut pour obteniryi−1 mais à la
températureTi , connaissant les paramètres de la loi d’évolution de phase en isotherme
à cette température. Ce temps calculé est appelé temps fictif et on le notet∗i .
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98 Comportement thermo-ḿetallurgique du matériau lors d’une opération de soudage

– on calcule la nouvelle proportion de phase, correspondantà la proportion de phase ob-
tenue en isotherme à la températureTi pendantt∗i +∆t.

temps

température

Aeq

température de début de
transformation

zone de croissance de la
phase considérée

courbe anisotherme 

zone d'incubation de 
la phase considérée

T i-1

T i+1

y i-1

T i

y i+1

temps

proportion

T i

0

1

y i-1

t i
*

(1) Calcul du temps fictif t i
*

temps

proportion

T i

0

1

y i-1

t i
*

y i

t it i
* +

(2) Calcul de la nouvelle proportion y i

t i

FIG . 2.32:Approche en temps fictif

Parmi les modèles de transformations de phase à température constante, on peut citer :
– le modèle de Austin et Rickett (voir [AR39]) :

y
y−1

= btn (2.15)

où b etn sont des paramètres de la transformation.

– le modèle de Johnson et Mehl ([JM39]), supposant un taux degermination
•
N et une

vitesse de croissanceG constantes lors de la transformation :

y = 1−exp
(

−π
3

•
NG3t4

)

(2.16)

– le modèle d’Avrami ([Avr39] [Avr40] [FRTO00]), introduit des taux de germination et
vitesse de croissance non constants. En introduisant la notion de volume étendu (vo-
lume total de phase fille si l’on néglige l’impossibilité de pénétration) et en supposant
la réaction isocinétique et isotherme, on obtient la relation :

y = 1−exp(−ktn) (2.17)

où n étant un paramètre dépendant du mécanisme de formationde la nouvelle phase.
Par exemple pourn= 4, on a un taux de germination constant, et pourn= 3 un taux de
germination instantanée (voir par exemple [FPZ91]).

Le modèle dit de l’INPL correspond au couplage de la loi d’additivité incrémentale et de
la loi d’Avrami, ce qui conduit pour une transformation complète à :
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





t∗i =
[

1
b(Ti−1)

ln
(

1
1−zi−1

)]
1

n(Ti−1)

yi = 1−exp
[

−b(Ti)(t∗i +∆t)n(Ti)
] (2.18)

4.1.3 Influence de la contrainte et de la d́eformation plastique sur les cińetiques de
changement de phase

Les effets de l’état mécanique sur les changements de phase ont été étudiés par de nom-
breux auteurs dans le cas des transformations de phases par diffusion au refroidisse-
ment ([PR59], [DGSB85], [DGSS87],[GA78], [GA85], [UHT83], [Hsu06]). Les pre-
miers à avoir travaillé sur cette problématique sont Porter et Rosenthal en 1959 [PR59].
La contrainte et dans une moindre mesure le pré-écrouissage influencent la cinétique de
transformation. Ce couplage peut s’expliquer par la présence de dislocations aux joints
de grain accélérant la germination. Cela se matérialisepar des décalages en temps et
température dans les diagrammes TTT et TRC.

Peu de modèles prenant en compte l’effet de la contrainte pour les transformations par dif-
fusion existent. On peut citer le modèle de Inoue déjà pr´esenté (voir 2.9) ou l’intégration
de l’effet de la contrainte dans la formulation du modèle del’INPL ([DSS87]) qui intro-
duit une dépendance en contrainte du paramètre b de la loi d’Avrami :

b =
b

[

1− f (σ)
]m (2.19)

avec un retard en temps pour l’initiation de la croissance∆tinc égal àf (σ)tσ=0
inc .

Pour ce qui est de la transformation martensitique, Inoue ([Ino04]) propose d’intégrer son
effet dans l’équation de Koistinen-Marburger :

y = ymax[1−exp(−Ks(Ms−T))− f (σ)] (2.20)

Dans le modèle de l’INPL, c’est le paramètreMS qui évolue de façon linéaire en fonction
de la contrainte hydrostatique et équivalente imposée.

4.2 La transformation austénitique

La transformation austénitique est une transformation par diffusion apparaissant dans
cette nuance d’acier autour de 850˚C. Cette transformationest caractérisée au chauf-
fage par une température de début de transformation à l’´equilibreAeq (soit à vitesse de
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chauffage infiniment lente), une température de début de transformationAC1 (ou début
de croissance) etAC3 sa température de fin de transformation.

Le temps d’incubation de cette transformation est très fortement dépendant de la vitesse
de chauffage (voir Fig. 2.33, [OAC07]). Plus la vitesse de chauffage est élevée, plus la
température de début de transformation est élevée.

FIG . 2.33:Dépendance au temps et à la température de la transformation austénitique à
partir d’une structure perlitique, d’après [RM43]

Afin d’obtenir expérimentalement les proportions de phaseapparaissant dans un matériau
en fonction de la température, plusieurs techniques existent :
– par dilatation libre qui consiste à mesurer la dilatation libre d’un échantillon. Cette

technique ne s’utilise que dans le cas de transformations m´etallurgiques avec des phases
de compacités différentes.

– parmesure de ŕesistivit́equi consiste à mesurer les différences de potentiel d’un ´echantillon
soumis à un courant électrique lors d’un chargement thermique. Ces différences de po-
tentiel sont proportionnelles aux variations de la résistance électrique qui peuvent être
corrélées aux variations de phases dans le matériau. Si l’on suppose que la résistance
électrique est la moyenne de la résistance de chacune des phase, pondérée par leur
proportion (loi de mélange linéaire), on a dans le cas d’unmatériau biphasé :

R(T) = (1−y2(T))R1(T)+y2(T)R2(T) (2.21)

L’inconvénient de cette méthode est la dépendance en déformation (notamment la
déformation thermique) de la résistance mesurée (voir [Ham92]).
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– par mesure duPouvoir Thermo-Electrique(PTE) consistant à mesurer la tension créée
par un gradient thermique dans un circuit constitué d’un m´etal de référence et de
l’échantillon (Effet Seebeck) (voir par exemple [Hou02] ou [Sim06] pour des applica-
tions de cette technique pour l’étude des aciers de cuve). Le pouvoir thermo-électrique
absolu d’un métal est sensible à divers facteurs microstructuraux dont la présence
d’éléments en solution solide, de dislocations et les phases en présence. Cette méthode
permet notamment de suivre les réactions de précipitation.

– par mesurecalorimétrique. Lors d’un changement de phase on a dégagement ou ab-
sorption d’énergie que l’on appelle chaleur latente de transformation. Ces énergies
peuvent être mesurées à l’aide d’un calorimètre et se matérialisent par un pic d’énergie
sur les courbes en fonction de la température. L’analyse dece pic permet de remonter
aux proportions de phase.

– par mesureultrasonore, comme par exemple dans [KCL+03].

C’est la première technique qui sera utilisée pour les transformations étudiées dans ce
travail.

4.2.1 Ŕesultats exṕerimentaux

Les essais de dilatométrie pour la transformation austénitique ont été réalisés au DMN/SRMA/LA2M
par R. Duthilleul ([Dut03]), sur dilatomètre absolu DT1000. Les résultats obtenus en
terme de déplacement dû à la dilatation thermique sont donnés figue 2.34.

Afin de remonter à la proportion de phase en fonction de la températurey(T), nous ferons
deux hypothèses :

– on a linéarité des déplacements dûs aux déformationsthermiques pour les deux phases
lors du changement de phase (voir Fig. 2.34)

– le déplacement total suit une loi de mélange linéaire enfonction des pourcentages et
des déplacements de chacune des phases en présence :

D(T) = y(T)Da(T)+(1−y(T))Dm(T) (2.22)
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FIG . 2.36:Diagramme TCC

Les hypothèses conduisent à écrire que :

y(T) =
OA

BA
(2.23)
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Le résultat du calcul de l’évolution de la proportion d’austénite en fonction de la température
pour différentes vitesses de chauffage est présenté figure 2.37.
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FIG . 2.37:Proportion d’austénite en fonction de la température, pour différentes vitesses
de chauffage

A partir de ces courbes, on peut tracer le diagramme TCC (Température, Chauffage
Continu), en repérant la température de début de transformation (à 1%) et de fin de trans-
formation (à 99%) (voir Fig. 2.36).

4.2.2 Mod̀ele ph́enoménologique propośe

Le modèle que nous proposons est un modèle prenant en compte à la fois l’incubation
puis la croissance :
– l’incubationsera calculée d’après le principe d’additivité de Scheil pour l’incubation.
– la croissancesera quant à elle modélisée à l’aide d’une équation différentielle, initia-

lement proposée Holt etal. ([Hol80]) et modifiée avec l’ajout d’un terme de rappel en
1−y par Brachet etal. ([BGB+98]) pour donner :

•
y = K exp

(

− W
RT

)

〈

T −Teq(y)
〉n
+

(1−y) (2.24)
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avecK et W les paramètres cinétiques de la transformation etAeq la température de
début de transformation à l’équilibre. L’utilisation de ce modèle nécessite également la
connaissance de la cinétique de transformation à l’équilibre Teq(y).

Modélisation de la cińetique à l’ équilibre L’équation 2.24 nécessite la connaissance
de la cinétique de transformation à l’équilibre. La connaissance de cette cinétique est par
définition impossible à obtenir expérimentalement. Unesolution consisterait à réaliser un
essai à très faible vitesse de chauffage (typiquement égale à 0.01˚C/s ou inférieur).

Nous avons fait le choix d’utiliser une formule empirique, proposée par Zhu et Devletian
([ZD91]), qui permet d’extrapoler les cinétiques à vitesse constante vers la cinétique à
l’équilibre. Ce modèle phénoménologique a déjà ét´e utilisé pour modéliser une transition
en phase solide dans des alliages de zirconium et de titane, contrôlé par l’énergie libre de
Gibbs et la diffusivité.

Les auteurs proposent la relation suivante, pour une proportion de phase donnéey :

TV = C

[

VTV exp

(

Q
RTV

)]1
3

+Teq (2.25)

où TV représente la température qu’il faudrait atteindre pourobtenir une proportion de
phase y à la vitesse de chauffageV et oùC est une constante etQ une énergie d’activation
de diffusion au joint de grain. On obtient ainsi le retard en température pour une vitesse
de chauffageV donnée par rapport à l’équilibre. D’après les auteurs,cette formule ne doit
être utilisée que pour les faibles vitesses de chauffage.

Comme dans [Dut03], l’identification de la courbe à l’équilibre consiste à identifier pour
un certain nombre de proportionsyi (typiquement 1%, 10%,. . . ,99%) le couple[C,Teq(yi ,Q)]
d’après les courbes expérimentales à faible vitesse de chauffage, pourn j valeurs deQ, qui
physiquement varient de 50KJ à 400KJ. La température à l’équilibreTeq(yi) est alors prise
comme étant la moyenne desTeq(yi ,Q) :

Teq(yi ,Q) =
n j

∑
j=1

Teq(yi ,Q j) (2.26)

Dans la pratique (voir [ZD91]),Teq(yi ,Q) est déterminée graphiquement comme étant
l’ordonnée à l’origine de la régression linéaire des points expérimentaux(TV ,yi) dans

un grapheVTV exp
(

Q
RTV

)

vs. Tv (voir figure 2.38). Nous avons utilisé pour cela quatre

courbes à faible vitesse de chauffage (0.1, 0.2, 0.5 et 1˚C/s).
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pour un Q
j
 et y
i
 donnés


FIG . 2.38: Méthode graphique de
détermination deTeq(yi ,Q j)
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FIG . 2.39:CourbesTeq(y,Q) obtenues

Des exemples de courbes extrapoléesy vs.Teq(Q) obtenues sont présentées en figure 2.39.
La moyenne de l’ensemble de ces courbes, représentant la valeur retenue pourTeq(y), est
donnée en figure 2.40.

Afin de modéliser l’évolution de phase à l’équilibre (donc ne plus faire apparaı̂tre la notion
de temps mais uniquement la température), il a été proposé d’utiliser l’équation suivante :

yeq(T) = 1−exp
(

−
(

km
(

T −Aeq
))m)

(2.27)

L’identification par minimisation quadratique sur les proportions des paramètres de cette
loi d’après les courbes données en figure 2.39 a permis d’obtenir les valeurs données dans
le tableau 2.6.

Aeq Km m
841.36 ˚C 0.09959 1.1215

TAB. 2.6: Paramètres identifiés de la loi décrivant l’équilibre de la transformation
austénitique

Modélisation de l’incubation A partir des courbes 2.36, on peut déduire le temps d’in-
cubation en fonction de la vitesse de chauffage (voir Fig. 2.41).

Afin de pouvoir simuler l’ensemble des chargements thermiques possibles au chauffage,
nous avons utilisé le principe d’additivité de Scheil. Nedisposant pas de la courbe de
début de transformation du diagramme isotherme, nous l’avons déduite d’une loi d’in-
cubation identifiée à partir de la courbe de début de transformation du diagramme TCC

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage
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FIG . 2.40:Comparaison entre la courbe à l’équilibre extrapolée etsa modélisation
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FIG . 2.41: Temps d’incubation expérimental en fonction de la vitessede chauffage, en
supposantAeq égal à 840˚C

expérimental (figure 2.36).
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La loi phénomènologique que nous proposons pour modéliser le temps d’incubation est
de la forme :

τ(T) = A(Asat−T)exp

(

− C
T −Aeq

)

(2.28)

Ce modèle prend en compte une dépendance en température de la cinétique de transfor-
mation par une loi de type loi d’Arrhenius, mais aussi un plafonnement de la température
de début de transformation pour des vitesses supérieuresà 50˚/s représenté parAsat la
température à saturation pour l’incubation. A température constante, la croissance se
déclenchera lorsque le temps passé à cette température, que l’on noterat0, sera tel que :

p(T, t) = 1 =

t0
∫

0

exp
(

− C
T−Aeq

)

Asat−T
.dt (2.29)

Selon ce modèle et l’hypothèse de Scheil, la croissance d´ebute lorsque :











t0
∫

0

dt
τ(T) = 1

avec τ(T) = A(Asat−T)exp
(

− C
T−Aeq

)

et T −AEq > 0
(2.30)

L’identification des paramètresA, Asat etAeq, se fait par intégration numérique de l’équation
2.30 lors d’un chauffage à vitesse constante. Si l’on poseT = V.t +Aeq, on a début de la
croissance lorsque :

t0
∫

0

dt
t0(T) =

t0
∫

0

dt

A(Asat−T)exp
(

− C
T−Aeq

) = 1

⇔
t0
∫

0

dt
A(Asat−Vt+Aeq)exp(− C

Vt)
= 1

(2.31)

Malheureusement, cette intégrale n’a pas de solution analytique. La solution de 2.31 peut
être obtenue numériquement en résolvant le système différentiel suivant :







•
T = V
•

tinc = 1

A(Asat−T)exp
(

− C
T−Aeq

) avec T −Aeq > 0 (2.32)
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les valeurs initiales et finale detinc étant respectivement égales à 0 et 1.

Les paramètres à identifier(A,Asat,C) sont obtenus par identification inverse dans Matlabc©.
L’intégration du système différentiel est faite par uneméthode de Runge-Kutta à un
pas d’ordre 4-5 (de Dormand et Prince [DP80]) avec optimisation du pas de temps. La
méthode utilisée est la méthode non-linéaire d’optimisation de Nelder-Mead ([NM64])
dı̂te méthode du simplex, déjà implantée dans Matlabc© ([LRWW98]).

Le critère de convergence utilisé est un critère quadratique sur les températures de début
de transformationTAC1, sur l’ensemble des vitessesni de chauffages considérées (de
0.1˚C/s à 100˚C/s) :

J =
ni

∑
i=1

Tsim
AC1(Vi)−Texp

AC1(Vi)

ni
(2.33)

Les paramètres ainsi identifiés sont les suivants :

A Asat C
0.04 897.6˚C 40.69/˚C

TAB. 2.7:Paramètres identifiés de la loi d’incubation pour la transformation austénitique
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FIG . 2.42: Comparaison entre les
températures de début de transforma-
tion expérimentale et simulées du dia-

gramme TCC

10
−1

10
0

10
1

10
2

10
3

10
4

10
5

830

840

850

860

870

880

890

temps (s)

te
m

p
é

ra
tu

re
 (

°C
)

AC1

Aeq

FIG . 2.43:Courbe AC1 simulée du dia-
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Grâce à cette identification, en appliquant 2.28, nous pouvons reconstruire la courbe AC1
du diagramme TTT.
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Modélisation de la croissance La forme mathématique de la transformation à l’équilibre
yeq(T) (2.27) étant maintenant définie, on peut en déduire sa forme transposéeTeq(y)
(cette fonction étant strictement monotone) :

Teq(y) =

(

ln
(

1
1−y

))
1
m

km
+Aeq (2.34)

et l’insérer dans l’équation différentielle 2.24 de croissance austénitique :

•
y = K exp

(

− W
RT

)









T −

(

ln
(

1
1−y

)) 1
m

km
−Aeq









n

(1−y) (2.35)

Les équations d’incubation et de croissance pour un chauffage à vitesse constante sont
alors intégrées numériquement en résolvant le système différentiel suivant :

•
T = V
•

tinc = 1

A(Asat−T)exp
(

− C
T−Aeq

) avec T −Aeq > 0

•
y = K exp

(

− W
RT

)



T −
(

ln
(

1
1−y

)) 1
m

km
−Aeq





n

(1−y)

(2.36)

L’identification inverse des paramètresK, n et W est faite à partir de trois courbes de
chauffage (0.1, 1 et 100˚C/s). Le critère de minimisation pour cette identification a été
choisi comme étant égal à :

J =
nV

∑
i=1

nT

∑
j=1

[

ysim(Tj ,Vi)−yexp(Tj ,Vi)

nVnT

2
]

(2.37)

où nT représente le nombre de températures considérées etnV le nombre de vitesses
considérées. La comparaison entre les courbes expérimentales et simulées est donnée en
figure 2.44. Les valeurs des paramètres ainsi identifiées sont données dans le tableau 2.8.
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K E n
97.0813E15 /s 480.639 KJ/mol 2.4341

TAB. 2.8:Paramètres identifiés de la loi de croissance pour la transformation austénitique
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FIG . 2.44:Comparaison entre courbes expérimentales et simulées pour l’incubation et la
croissance de la transformation austénitique, sur quatredécades de vitesses de chauffage

4.2.3 Mod̀ele probabiliste propośe

Une autre approche que nous proposons est inspirée des travaux initiaux de Kolmogorov
[Kol37] (revisités dans [BFK05]) portant sur l’étude probabiliste de la nucléation et de
la croissance de particules, et de récents développements réalisés au laboratoire sur cette
approche probabiliste ([MSVH06], [MVH07]). Le modèle d’Avrami apparaı̂t comme une
variation de la solution générale proposé par Kolmogorov.

Soit λ(T) la probabilité de germination hétérogène d’un site de la phase fille, pilotée
par la température. Faisons le choix d’une loi puissance, dont la variable est l’écart de
température par rapport à la température d’équilibreTeq de la transformation, qui s’écrit :
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{

λ(T) = λ0

(

T−Teq
T0

)m
si T ≥ Teq

λ(T) = 0 si T < 0
(2.38)

oùλ0, T0 etm sont des paramètres de la loi de germination (ou d’incubation).
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FIG . 2.45:Schéma dans l’espace spatio-temporel de la germination/croissance

Après germination la croissance de la phase fille que l’on suppose isotrope dépend du
temps écoulé depuis la germination. Introduisons maintenant la notion de volume étendu
ϑi d’un graini, comme étant le volume total occupé par ce grain dans la phase mère, si
celui ci a la possibilité d’une croissance libre, sans être bloqué par des grains voisins (voir
Fig. 2.45). Si on suppose une forme sphérique des particules de phase fille, on a :

ϑi(t− tg) =
4π
3

[R(t− tg)]
3 (2.39)

avecR(t − tg) le rayon de la particule, dépendant du temps écoulé depuis la germination
(ayant eu lieu au tempstg). Si on fait le choix d’une loi de croissance en puissance du
rayon de la particule, on a :
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R0(t − tg) = R0

(

t − tg
t0

)n

(2.40)

où R0, n et t0 sont des paramètres de la loi de croissance. Le volume étendu s’exprimera
donc :

ϑi =
4π
3

[

R0

(

t − tg
t0

)n]3

(2.41)

SoitV un domaine volumique de l’espace etλV le nombre moyen de sites de germination
dans ce volume. D’après un processus ponctuel de Poisson (ou loi des événements rares),
la probabilitéP d’avoir N sites de germination dans un volumeV donné s’écrit :

P(X = N,T,V) =
(λ(T)V)N

N!
exp(−λV) (2.42)

Soit M un point de l’espace, la condition pour que ce point puisse croı̂tre après germina-
tion est qu’il ne se trouve pas dans un autre grain de phase fille. On définit ainsi l’horizon
d’un point M, comme étant la zone spatio-temporelle où il ne faut pas y avoir eu de germi-
nation. D’après 2.42, la probabilité de ne pas avoir de germes dans une zone V s’exprime :

P(X = 0,T,V) = exp(−λV) (2.43)

L’horizon du point M créé par les grains ayant germé au tempst = tg est représenté figure
2.45. Cet horizon est le volume étendu actuelϑM d’une particule ayant germé àt = tg en
M. La probabilité de n’avoir aucune germination sur ce volume s’exprime :

P(X = 0,T,ϑM) = exp(−λϑi(t− tg)) (2.44)

En intégrant la probabilité 2.44 par rapport àtg entre les temps 0 ett, on obtient :

P(X = 0,T,M) =
t

Π
tg=0

exp
[

−∆λ
dtg

∆tgϑi(t − tg)
]

⇔ P(X = 0,T,M) = exp

[

t
∑

tg=0
−∆λ

dtg
∆tgϑi(t− tg)

]

= exp

[

t
∫

tg=0
−∆λ

dtg
ϑi(t− tg)dtg

]

(2.45)
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La probabilité d’être dans de la phase fille en M s’écrira :

P(X = 1,T,ϑM) = 1−P(X = 0,T,ϑM)

= exp





t
∫

tg=0

−dλ
dtg

ϑi(t − tg)dtg



 (2.46)

La proportion de phase en ce point M est donc égale àP(X = 1,T,ϑM). L’expression 2.46
modélise la compétition entre les mécanismes de croissance et de germination (ou incu-
bation) par convolution. En considérant les lois 2.38 et 2.40 décrivant les lois d’évolution
de ces deux mécanismes, l’équation 2.46 s’exprime :

y(t,T) = 1−exp





t
∫

tg=0

−dλ
dtg

4π
3

(R(t − tg))
3dtg



 (2.47)

avec :

dλ
dtg

=
λ0

Tm
0

m
(

T −Teq
)m−1 dT

dtg
(2.48)

On a donc finalement :

y(t,T) = 1−exp





t
∫

0

−4π
3

λ0

Tm
0 tn

0
m
(

T −Teq
)m−1 dT

dtg
(R0(t− tg)

n)3dtg



 (2.49)

Le calcul de la proportion de phase (Eq. 2.49) ne peut se faireque de manière numérique.
Néanmoins, il existe une solution analytique à l’équation 2.49 dans le cas où l’on suppose
que l’on a un chargement thermique à vitesse constante (Ṫ = V = cste). N’ayant aucune
transformation pour des températures inférieures àTeq (voir 2.38), introduisonst ′ le temps

comptabilisé depuis que l’on a atteint la températureTeq : t ′ = T−Teq
V . On a donc :

y(t ′) = 1−exp

[

t ′
∫

0
−4π

3
λ0

Tm
0 tn

0
m(Vtg)

m−1 dT
dtg

[R0(t ′− tg)n]3dtg

]

= 1−exp

[

t ′
∫

0
−4π

3
λ0

Tm
0 tn

0
R3

0m(Vtg)
m−1V (t ′− tg)

3ndtg

]

= 1−exp

[

−4π
3

λ0
Tm

0 tn
0
VmR3

0m
t ′
∫

0
(tg)

m−1(t ′− tg)
3ndtg

]

(2.50)
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En introduisant la fonction remarquable Beta, définie par :

B(x,y) =

1
∫

0

t ′x−1(1− t ′)y−1dt′ (2.51)

on en déduit :

y(t ′) = 1−exp

[

−4π
3

λ0
Tm

0
t ′m+3nVmR3

0m
1
∫

0

(

tg
t ′

)m−1(

1− tg
t ′

)3n
dtg

]

= 1−exp
[

−4π
3

Vmmλ0R3
0

Tm
0 tn

0
t ′m+3nB(3n+1,m)

]

(2.52)

On peut également exprimer 2.52 en fonction de la température :

y(T) = 1−exp

[

−4π
3

mλ0R3
0

Tm
0 tn

0V3n(T −Teq)
m+3nB(3n+1,m)

]

(2.53)

On peut également exprimer cette équation en fonction d’un temps et d’une température
caractéristique, respectivementt ′c et Tc. Prenonst ′c comme étant le temps nécessaire pour
avoir en moyenne un site de germination dans le volume étendu ϑi(tc). Cela se traduit par
la relation :

λ(Vt′c)ϑi (t ′c) = 1

⇔ λ0

(

Vt′c
T0

)m
4π
3

[

R0

(

t ′c
t0

)n]3
= 1

(2.54)

et on a donc :

t ′c
m+3n =

3
4πK

(

T0

V

)m

t3n
0 ⇒ t ′c =

(

3
4πK

(

T0

V

)m

t3n
0

)
1

m+3n

(2.55)

La température caractéristiqueTc, définie comme étant égale àVt′c, s’exprime :

Tc =

(

3
4πK

Tm
0 V3nt3n

0

)
1

m+3n

(2.56)

L’équation 2.53 peut alors s’exprimer en fonction de cettetempérature caractéristique :
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y(T) = 1−exp

[

−
(

T
Tc

)m+n

mB(3n+1,m)

]

(2.57)

Ce modèle probabiliste possède sept paramètres :
{

Teq,λ0,T0,m,R0, t0,n
}

. Si on suppose
la températureTeqdéjà connue, et en posantK = R3

0λ0, cela ne fait plus que 5 paramètres à
identifier. Nous avons dans un premier temps programmé l’équation 2.53 dans Matlabc©,
puis réalisé une analyse inverse dans ce même logiciel demanière analogue à ce qui a été
présenté au chapitre 4.2.2. Les paramètres ainsi identifiés sont présentés dans le tableau
2.9, et la comparaison entre les courbes expérimentales etsimulées présentées en figure
2.46.
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FIG . 2.46:Simulation d’un chauffage pour différentes vitesses avecle modèle probabi-
liste

K T0 m t0 n
5.062E−07 5.033 ˚C 6.3644 36.529 s 0372

TAB. 2.9:Paramètres identifiés du modèle probabiliste

Les résultats sont comparables à ceux obtenus avec le mod`ele phénoménologique, hormis
en fin de transformation, où la cinétique de transformation avec le modèle probabiliste est
beaucoup trop rapide. Les résultats avec ce dernier restent tout de même très satisfaisants
alors qu’il n’est nécessaire d’identifier avec cette approche que 5 paramètres au lieu de 8
pour le modèle phénoménologique.
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4.3 La solidification et la ferrite-δ
Le phénomène de solidification est un processus physique très complexe. La microstruc-
ture résultant du refroidissement d’une phase liquide dépend de la composition chimique,
du gradient thermique ainsi que de la vitesse de refroidissement. Le mode de solidification
et la teneur en ferrite-δ qui en résulte, joue un rôle important sur le phénomène de fissu-
ration à chaud (voir [Ker00]). Quatre modes de solidification peuvent apparaı̂tre ([PE92]
[Fol88] [Eas92]) :
– par front de solidification plan,
– par cellules,
– par cellules dendritiques,
– par dentrites.

L’avancée du front de solidification plan se fait de manière homogène à vitesse constante.
L’avancée du front de solidification plan peut se briser à tout moment et commencer à
former des cellules. Cela peut s’expliquer par la présencede mouvements turbulents dans
la zone liquide. Mais la principale condition de la présence ou non d’un front de solidi-
fication plan dépend principalement du gradient thermiquedans la zone liquide au front
de solidification. En effet, si le gradient thermique au front de solidification est supérieur
à un certain gradient critique -fonction de la vitesse d’avancée du front, du coefficient de
diffusion dans le liquide ainsi que de l’écart de température entre le solidus et le liquidus
de l’alliage- il y a nucléation de cellules.

solide liquide

V

FIG . 2.47:Front de solidification plan

V

FIG . 2.48:Rupture d’un front de solidi-
fication plan en cellules

Un front de solidification plan est impossible à obtenir naturellement dans les alliages, à
part dans le cas d’expérimentations où les températuressont extrêmement bien contrôlées
comme par exemple lors de la production “en alignement” de microstructures à grande
résistance au fluage, comme c’est le cas pour les aubes de turbines. C’est également le cas
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pour la production de métaux extrêmement purs.

La croissance cellulaire n’est stable que dans une certainegamme de gradients de température.
Pour un gradient de température suffisamment bas, on a un début d’apparition de bras de
solidification secondaires, perpendiculaires à la cellule. On parle alors de mode cellulaire
dendritique. Si le gradient diminue encore, on a une décomposition totale de la structure
cellulaire en structure dendritique, avec apparition de bras de solidification tertiaires. Ac-
compagnant ce changement de structure, on a une réorientation du bras principal de soli-
dification dans des directions cristallographiques privilégiées comme la direction< 100>
pour les alliages à structure cubique.

Le soudage est essentiellement un procédé dynamique du fait du déplacement de la source
de chaleur. Pour un point donné, on a donc un gradient thermique maximal qui varie au
cours du temps avec l’avancée de la torche. La croissance dendritique est donc contrôlée
à la fois par le plus grand gradient de température et la direction cristallographique de
croissance privilégiée (< 100> par exemple). Cela a pour conséquence des brusques
changements de direction de croissance. Le mécanisme qui explique qu’il puisse y avoir
un changement de direction des plans privilégiés peut s’expliquer de la façon suivante :
à cause des turbulences dans la zone fondue, des dendrites ou branches de dendrites sont
arrachées du reste de la structure et peuvent donc à ce moment là orienter leur plan pri-
vilégié dans la direction du plus grand gradient thermique.

La vitesse d’avance de la torche a donc une grande importancesur l’orientation des grains
de la ligne de fusion. L’augmentation de la vitesse de soudage a un effet important sur
la forme de la zone fondue, qui passe d’une forme elliptique `a une forme évasée, en
modifiant significativement les directions des plus grands gradients de température et donc
la morphologie microstructurale de la zone (voir Fig 2.49).En résumé, la solidification en
soudage se déroule de la façon suivante (voir Fig. 2.50) :
– la solidification s’initie à partir des grains du métal debase dans la zone de transition ;
– la croissance de la zone solidifiée est au début lente, formant tout d’abord un front de

solidification plan puis une structure cellulaire très fine;
– la phase intermédiaire de solidification correspond à l’apparition de cellules dendri-

tiques dans des directions cristallographiques privilégiées et/ou suivant le plus grand
gradient de température ;

– la solidification se termine au niveau de la ligne de soudage, avec une croissance
extrêmement rapide de la structure dendritique, entraı̂nant souvent des ségrégations.

La plupart des aciers commencent à se solidifier en formant de la ferrite-δ et, dans la
majorité des cas, elle est accompagnée par une nucléation d’austénite aux joints de grain
ferritiques. La présence de ferrite-δ peut suffire à éviter le risque de fissuration à chaud
([For04b] [For05]). Cependant, ce risque dépend surtout d’autres facteurs tels que le mode
de solidification ([KMF85]) qui conditionne la quantité dephase liquide interdendritique
piégée (sous forme de poches), et la présence d’éléments d’addition tels que le soufre, le
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FIG . 2.49: Influence de la vitesse de sou-
dage sur la morphologie du bain et la crois-

sance des grains, d’après [PE92]

FIG . 2.50: Illustration des étapes de la
solidification, avecTm la température du
mélange etTs la température de solidifica-
tion, d’après [Eas92] - Les zones hachurées

représente les zones de surfusion

phosphore ou le bore qui sont des éléments à bas point de fusion favorisant la formation
d’un film liquide subsistant dans la phase finale de solidification.

Afin de déterminer si l’on a présence de ferrite et/ou dans quelles proportions au refroi-
dissement d’un joint soudé, plusieurs diagrammes et crit`eres existent pour les aciers :
– Le diagramme de Schaeffler ([Sch49]) introduit notamment la notion de pourcentages

de Cr et Ni équivalents de chrome et de nickel afin de déterminer la composition du
matériau :

[

Creq
]

= %Cr +%Mo+1.5%Si+0.5%Nb
[

Nieq
]

= %Ni+30%C+0.5%Mn
(2.58)

La composition de l’acier objet de cette étude correspond `a [Creq] = 9.62 et[Nieq] = 3.3.
Ce diagramme, donné en figure 2.51, ne prévoit pas de ferrite-δ.

– le diagramme de Schneider ([Sch60]), diagramme de Schaeffler modifié pour les matériaux
à 9%-12% de chrome, correspond aux définitions suivantes :

[

Creq
]

= %Cr +1.5%Mo+1.75%Nb+2%Si+5%V +1.5%Ti+0.75%W
[

Nieq
]

= %Ni+30%C+0.5%Mn+0.3%Cu+25%N
(2.59)

L’acier objet de cette étude correspond à[Creq] = 11.306 et[Nieq] = 3.3187 et ce dia-
gramme prévoit encore la non présence de ferrite-δ au refroidissement.
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FIG . 2.51:Diagramme de Schaeffler [Sch49]

FIG . 2.52:Diagramme de Schneider [Sch60]

– le diagramme de Lippold ([BL98] et [BL00]) correspond aux définitions suivantes :

[

Creq
]

= %Cr +2%Mo+10(%Al +%Ti)
[

Nieq
]

= %Ni+35%C+20%N
(2.60)

et l’acier objet de cette étude à[Creq] = 10.357 et[Nieq] = 3.595, ce qui conduit à la
même conclusion.

– d’autres définitions du pourcentage de “chrome équivalent” (mal choisi car la forme
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FIG . 2.53:Diagramme de Lippold

en chrome équivalent contient des éléments à la fois alphagène et gammagène) dont le
facteur de Kaltenhauser (voir dans [Bar97]) conduisent à la non-présence de ferrite-δ.

Nous avons également effectué un calcul Thermocalcc© (par méthode CALPHAD) pour
obtenir le diagramme d’équilibre de ce matériau au refroidissement (voir Fig. 2.54). Nous
observons la présence de ferrite-δ, mais jamais à 100%. Cela ne fait pas espérer une
grande quantité de ferrite-δ présente en fin de refroidissement si on admet les conclusions
de [For04a], selon lesquelles la présence de ferrite-δ en fin de refroidissement dépend de
la largeur de la gamme de température pendant laquelle le matériau est à 100% ferritique.
Cette phase ne sera donc pas considérée dans la suite de cette étude.

Il convient cependant de modéliser la fusion et la solidification dans la plage de température
entre le liquidus et le solidus. Afin de modéliser cette transformation en déterminant la
proportion de phase solide dans entre le liquidusTL et le solidusTS, ces derniers ont été
déterminés à l’aide de Thermocalcc© (voir le tableau 2.10).

TS TL

1450 ˚C 1500 ˚C

TAB. 2.10:Température de liquidus et solidus pour notre matériau

Si la valeur exacte des températures caractéristiques dela transformation liquide-solide
n’ont pas de réel impact sur l’aspect mécanique des simulations numériques du soudage,
l’importante quantité d’énergie qui entre en jeu dans cette transformation (chaleur latente
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FIG . 2.54:Diagramme d’équilibre simulé avec Thermocalc pour l’acier X10CrMoVNb9-
1

de transformation) a un réel impact sur la thermique. La modélisation de l’évolution de la
fraction liquide/solide a donc également une certaine importance.

Plusieurs modèles permettent d’exprimer la fraction de solide en fonction de la température
([KF92]). En faisant l’hypothèse d’une solidification en ´etat d’équilibre, et donc que la
diffusion est complète en phase liquide et solide, une évolution linéaire de la phase solide
entre le liquidus et le solidus peut être considérée (règle du bras de levier) :

yS =
TL −T
TL −TS

avec TS≤ T ≤ TL (2.61)

ou alors quadratique :

yS = 1−
(

T −TS

TL −TS

)2

avec TS≤ T ≤ TL (2.62)
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D’autres modèles plus évolués, supposant une solidification hors équilibre, ont été développés
notamment pour les applications en fonderie, comme par exemple le modèle de Scheil et
ses améliorations (voir [Tam05]). Au vu des résultats obtenus avec Thermocalcc©, nous
avons choisi le modèle linéaire 2.61.

4.4 La transformation martensitique

Le diagramme de transformation au refroidissement continu(TRC) de l’acier T91 obtenu
par [Dut03] est donné en figure 2.55. La transformation martensitique est la seule trans-
formation au refroidissement de l’austénite dans le cas d’applications de soudage où les
vitesses de refroidissement sont comprises entre 10 000 et 15 000 ˚C/heure. Ce matériau
ne présente pas d’austénite résiduelle en fin de refroidissement, comme cela est le cas
pour les aciers à 5%Cr ([CoaS98]).

FIG . 2.55:Diagramme TRC de l’acier, obtenu par [Dut03] -VC=10˚C/s,Ta=1050˚C ou
1250˚C

Le décalage du “nez” ferritique vers les très faibles vitesses de refroidissement en fonction
de la température d’austénitisationTa est lié à l’influence que peut avoir la taille de grain
sur les transformations par diffusion. Plus la taille de grains est importante, plus la migra-
tion du carbone vers les joints de grains est longue (d’où ledécalage vers la droite). Par
contre, le décalage des températures de début et de fin de transformation (MS et M f ) est
typique non pas d’une évolution de la taille de grain, mais de la présence de décarburation
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à haute température.

La transformation martensitique correspond au passage d’une structure austénitique Cu-
bique à Faces Centrées stable à une structure Quadratique-Centrée, par cisaillement local
du réseau cristallin, parallèlement à un plan que l’on appelle plan d’accolement. C’est en
1924, que Bain ([Bai24]) démontra comment passer d’une structure CFC à une structure
QC, avec le minimum de déplacements atomiques et de déformation de la phase mère
(voir Fig. 2.56).

FIG . 2.56:Mécanisme de Bain [Bai24]

Ce mécanisme conduit à des déformations de contraction et cisaillement. L’accommoda-
tion de ces déformations entre les différents variants demartensite formés conduit à une
microstructure extrêmement complexe à l’échelle macroscopique. Suivant la composition
notamment en carbone, cela se traduit dans les aciers par desstructures dites en plaquettes
(ou lenticulaire) ou en en lattes (ou massive), cette derni`ere présentant une forte densité
de dislocations dans les lattes. C’est cette dernière morphologie que l’on retrouve dans la
nuance d’acier objet de cette étude (voir figure 2.57).

L’identification de la cinétique de transformation martensitique a été faite comme pour la
transformation austénitique, à l’aide d’un essai de dilatation. L’essai de dilatation utilisé
est issu de la campagne d’esais mécaniques réalisée au LMT-Cachan présentée dans la
troisième partie de ce mémoire. Un extrait de la courbe de dilatation (dans la zone de
transformation martensitique) d’un échantillon austénitisé 10 minutes à 100˚C (métal de
base initialement) est présenté en figure 2.58.

Le dépouillement de cette courbe donne une évolution de laproportion martensitique en
fonction de la température qui est donnée en figure 2.57. Pour modéliser cette transfor-
mation, nous avons choisi le modèle classique de Koistinenet Marburger (Eq. 2.4).
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FIG . 2.57: Martensite trempée obtenue
après austénitisation à 1050˚C pendant 10

secondes

100 200 300 400 500
−1.5

−1

−0.5

0

0.5

1

1.5

2

2.5

3

x 10
−3

température

d
é

fo
rm

a
ti

o
n

Ms

FIG . 2.58: Essai de dilatation libre sur un
échantillon austénitisé à 1000˚C pendant 10

minutes

310 320 330 340 350 360 370
0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1

température

p
ro
p
o
rt
io
n

FIG . 2.59: Proportion de martensite en
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FIG . 2.60: Comparaison
expérimental/simulation pour la trans-

formation martensitique

L’identification du modèle à l’aide de la courbe expérimentale 2.59 a été réalisée par mi-
nimisation quadratique sur les proportions. La comparaison entre résultat expérimental
et prévision du modèle est présentée en figure 2.60. Les paramètres ainsi identifiés sont
donnés dans le tableau 3.4.

MS KS

375.07 ˚C 0.04829

TAB. 2.11:Paramètres identifiés de la loi de Koistinen-Marburger
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La températureMSpeut être estimée d’après la composition de l’acier. Béres etal. ([BBI94]
[Bér98]) proposent la formule suivante pour les aciers de nuance 9-12%Cr :

MS = 454−210%C+ 4.2
%C −27%Ni−7.8%Mn

−9.5(%Cr +%Mo+%V +%W+1.5%Si)−21%Cu
(2.63)

Cette formule donne une valeur deMS de 375˚C, ce qui est en bonne corrélation avec nos
résultats.

5 Implantation numérique des mod̀eles

Les modèles qui ont été décrits précédemment ont ét´e implantés dans le logiciel EF
Cast3M. L’ensemble de ces modèles a été soit implanté “en dur” dans le logiciel, soit via
une routine externe UMAT. Les différentes phases métallurgiques que nous considérons
par la suite lors des simulations sont :
– le métal de base, sous forme de martensite revenue.
– l’austénite,
– le métal liquide,
– la martensite trempée (martensite en lattes).

Cette loi de comportement métallurgique est indexée dansCast3M sous le nom de :TMM-
LMT2. En Annexe 5, nous proposons une mise en données permettantde simuler les
transformations de phase lors d’un chauffage suivi d’un refroidissement.

5.1 La transformation austénitique

Nous avons choisi d’implanter le modèle phénoménologique proposé au chapitre 4.2.2,
considérant d’abord l’incubation, puis ensuite la croissance. Pour l’incubation, utilisant
le principe d’additivité de Scheil, aucune intégration n’est nécessaire. La température du
plateau isotherme considérée sur le pas de temps est priseégale à la valeur moyenne de la
températureTm sur ce pas. De façon incrémentale, le calcul de l’incubation s’écrit :

t(1)
inc = t(0)

inc +
∆t

A(Asat−Tm)exp
(

− C
Tm−Aeq

) (2.64)

avec,∆t le pas de temps et :

Tm =
T(1)−T(0)

2
(2.65)
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Pour la croissance, l’équation différentielle 2.35 doitêtre intégrée sur chacun des pas de
calculs. Cette intégration est réalisée à l’aide d’uneméthode de Runge-Kutta. Les détails
de l’algorithme utilisé sont donnés en Annexe 4.

La résolution numérique par la méthode Runge-Kutta d’orde 2 de l’équation différentielle
2.35 s’écrit donc :

y(1) = y(0) +
∆t
2

(k1 +k2) (2.66)

avec

k1 =
•
y(t0,y

0) = K exp

(

− W

RT(0)

)









T(0)−

(

ln
(

1
1−y(0)

)) 1
m

km
−Aeq









n

(

1−y(0)
)

(2.67)

etk2 =
•
y(t1,y0+k1δt) qui vaut :

k2 = K exp

(

− W

RT(1)

)













T(1) −

(

ln

(

1
1−(y(0)+k1∆t)

)) 1
m

km
−Aeq













n

(

1−
(

y(0) +k1∆t
))

(2.68)

Pour un chauffage à vitesse constante, l’évolution du temps d’incubation réduittinc et de
la proportion de phase simulée est donnée en figure 2.61. Ilest également intéressant de
comparer les résultats obtenus par simulation avec les résultats expérimentaux à vitesses
variables pour la transformation austénitique (voir figure 2.62).

Les simulations 2.61 et 2.62 ont été réalisées avec des pas de temps tels que l’on ait une
variation de température sur le pas de 1˚C /s. L’influence dupas de temps est illustrée par
la figure 2.63. Malgré une dégradation de la réponse du modèle avec l’augmentation de la
taille du pas de temps, cet algorithme ne conduit pas à des r´eponses aberrantes.

5.2 La transformation liquide-solide et martensitique

Pour ces transformations, les formules 2.61 et 2.4 ont étédirectement introduites dans le
code. Les évolutions de l’ensemble des phases métallurgiques lors d’un chauffage et d’un
refroidissement ainsi calculées sont données figure 2.64.
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FIG . 2.61:Simulation d’une chauffage à vitesse constante
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FIG . 2.62:Simulation d’un chauffage pour différentes vitesses

5.3 Simulation de chargements complexes

Afin de vérifier et valider l’implantation du modèle numérique, nous proposons plusieurs
chargements un peu plus complexes que les chargements utilisés pour l’identification
des modèles, et représentatifs de chargements thermiques pouvant apparaı̂tre lors d’une
opération de soudage multipasse :
– multi-austénitisation, le matériau est chauffé une première fois jusqu’à l’état liquide,

suivi d’un réchauffage au dessus de AC3, sans repasser à l’état liquide.
– multi-austénitisation avec une seconde austénitisation incomplète : le matériau sera

chauffé une première fois au dessus de AC3, puis une seconde fois sans que la trans-
formation austénitique soit complète.

Les résultats obtenus sont illustrés par les figures 2.65 et 2.66.
La réalisation de tels essais afin de valider les modèles proposés constitue l’une des pers-
pectives à court terme de ce travail de modélisation.
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900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600 1700
0

0. 1

0. 2

0. 3

0. 4

0. 5

0. 6

0. 7

0. 8

0. 9

1

temps (s )

p
ro

p
o

rt
io

n
s

métal de base

austénitie

martensite

liquide

temps

température °C

0°C

AC1

AC3

Vc=1°C/s

Vr=10°C/s

TS

TL

MS

Mf

1600°C

AU

MB

AU

LI

AU

LI

AU

MA

FIG . 2.64:Evolutions des phases métallurgiques lors d’un chauffagesuivi d’un refroidis-
sement

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



Etude de la croissance de grain austénitique 129

0 50 100 150 200 250
0

0. 1

0. 2

0. 3

0. 4

0. 5

0. 6

0. 7

0. 8

0. 9

1

temps (s )

p
ro

p
o

rt
io

n
s

métal de base

austénite

liquide

martensite

temps

température °C

0°C

AC1

AC3

Vc=50°C/s

20°C/s

TS

TL

MS

Mf

1600°C

1000°C

20°C/s

10°C/s

MA

AU

AU

MA

FIG . 2.65:Chargement complexe de multi-austénitisation
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FIG . 2.66:Chargement complexe de multi-austénitisation avec une seconde transforma-
tion austénitique incomplète

6 Etude de la croissance de grain austénitique

Comme on a pu le remarquer précédemment, la ZAT présente de forts gradients de taille
de grain en son sein. Si la taille de grain n’influe pas quantitativement sur la transfor-
mation martensitique, elle peut avoir des conséquences sur les mécanismes de diffusion
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liés à la transformation austénitique de cette martensitique lors de son réchauffage (en
soudage multipasse). Mécaniquement, l’influence de la taille de grain sur les propriétés
mécaniques est un phénomène bien connu depuis Hall ([Hal51]) et Petch ([Pet53]).

La croissance de grain est généralement homogène (avec une distribution constante de
la forme et de la taille des grains), mais il peut parfois arriver qu’elle ne le soit pas
([YS06] [BP06] comme c’est le cas pour certaines nuances d’aciers 9Cr1Mo [DSAB03]).
On parle alors de croissance anormale ou hétérogène du grain austénitique. L’apparition
d’une croissance de grain anormale dépend de la température mais également de la vitesse
de chauffe.

FIG . 2.67: Taille de grain austénitique en fonction des conditions d’austénitisation,
d’après [DSAB03]

a : austénitisé à 1323K avecVC = 10K/s
b : austénitisé à 1323K avecVC = 50K/s

6.1 Modèles de croissance de grain

Plusieurs modèles existent dans la littérature pour mod´eliser la croissance de grain austénitique
(voir par exemple la bibliographie consacré à ce phénom`ene dans la thèse de Sestier
[Ses98]). On citera par exemple :
– le modèle de Beck etal. ([BKDH48]) propose :

R̄= Ktn (2.69)

oùR̄est la taille de grain moyenne (on suppose un faible écart-type dans la distribution),
et K et n des paramètres pouvant dépendre de la température de la température.
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– Le modèle de Hillert ([Hil65]) part d’une hypothèse sur la conservation de la longueur
totale des grains lors de la croissance (entraı̂nant donc une disparition de certains grains
au profit d’autres). En supposant que la croissance est basée sur la migration des joints,
on obtient :

dR̄2

dt
=

1
2

αMγ (2.70)

où M est un paramètre caractérisant la mobilité du joint de grain, α et γ caractérisant
des propriètés de ces interfaces. L’intégration de cette équation pour un chargement
isotherme conduit à l’équation parabolique :

R̄2 = Kt +R0
2

(2.71)

avec une seule constanteK dépendant de la température etR0 une constante d’intégration
caractérisant la taille de grain initiale moyenne avant croissance. On remarque que le
modèle de Hillert est un cas particulier du modèle de Beck (avec l’hypothèse queR>>
R0). Hillert a également étudié l’influence de particules de seconde phase (par exemple
des carbures) qui ont tendance à ralentir la mobilité des joints de grain ([Hil65], [Hum97],
[SAA06], [FIG07]). Ce phénomène peut s’introduire dans l’équation 2.70 sous la forme :

dR̄2

dt
=

1
2

αMγ



1−
4
3

rR
f

α





2

(2.72)

où r repésente le rayon moyen des particules de seconde phase etf leur proportion.
Dans ce modèle,4rα

3 f représente la valeur limite à saturation de la taille de grain.
– d’autres modèles, basés toujours sur la connaissance dela vitesse de migration des

joints, incluent la prise en compte de particules de secondephase ([Cah62], [LD57]).
Un des plus connus est celui de Grey et Higgins ([GH73]) :

dD
dt

=
1
λ

(

1

D
−µ

)

(2.73)

oùλ etµ sont des paramètres (µ étant l’inverse d’une taille de grain, correspondant à la
valeur à saturation).

– le modèle d’Ashby et Easterling ([AE82]) est un modèle contrôlé par la diffusion et
applicable pour des chargements anisothermes, contrairement aux modèles présentés
précédemment. L’équation proposée est la suivante :

dD
dt

= A f(D)exp

(

− Q
RT(t)

)

(2.74)
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avec f (D) une fonction ajustable, etA et Q les paramètres d’une loi de type Arrhe-
nius définissant l’évolution en température du terme multiplicatif à la fonction f (D).
A l’aide de ce modèle cinétique de croissance de grain, identifié d’après des mesures
expérimentales sur plusieurs nuances d’aciers, et disposant d’informations concernant
la dissolution des carbures, les auteurs ont construit des diagrammes (figure 2.68) de
prévision de la taille de grain en fonction de la température maximale atteinte en un
point de la ZAT et sa vitesse de refroidissement caractéristiqueδt500−800 pour chacun
de ces aciers.
Le modèle de cinétique de taille de grain proposé par Leblond et Devaux ([LD84]) est

FIG . 2.68: Exemple de diagramme de Ashby et Easterling de prévision dela taille de
grain dans une ZAT de soudage, d’après [AE82]

un cas particulier de ce modèle :

dDa

dt
= Aexp

(

− Q
RT(t)

)

(2.75)

avec f (D) = D1−a, a étant un facteur d’ordre.

Afin de prendre en compte dans un modèle anisotherme une valeur à saturation de la
taille de grain en isotherme, Veerecke ([Ver05]) propose unmodèle phénoménologique
de croissance de grain activé par la température représenté par l’équation suivante :
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•
D = b(T)〈Dlim(T)−D〉 (2.76)

oùb(T) etDlim(T) (la valeur à saturation de la taille de grain à la températureT) sont des
paramètres qui peuvent dépendre de la température commesuit :

b(T) = b0exp

(

Q
RT

)

(2.77)

et une loi d’Arrhenius pourDlim(T) :

Dlim(T) = dlim
0 exp

(−W
RT

)

(2.78)

C’est ce modèle qui ne nécessite pas de postuler une taillede grain initiale que nous retien-
drons pour cette étude. Il nécessite l’identification de quatre paramètres(b0,Q,dlim

0 ,W).

6.2 Influence de la taille de grain sur les propríetés ḿecaniques

La modification la plus importante des propriétés mécaniques jusqu’à environT/Tf =
0.5 (où Tf représente la température de fusion) avec la diminution de la taille de grain
est l’augmentation de la contrainte, dûs aux phénomènesd’empilement des dislocations
aux joints de grain. Il est observé expérimentalement dans de nombreux cas que cette
contrainte augmente linéairement avec l’inverse de la racine carrée de la taille de grain.
La loi de Hall et Petch, qui est encore la loi la plus utiliséeaujourd’hui, s’exprime :

σy = σ0 +
KHP√

D̄
(2.79)

où σ0 est une contrainte de friction qui inclue la contribution des solutés et particules,
mais non des dislocations, et oùKHP est un paramètre matériau etD̄ la taille de grain
moyenne. Cette loi s’avère relativement réaliste pour des tailles de grains allant d’une
vingtaine de nanomètres à plusieurs centaines de microm`etres. La valeur coefficient 1/2
de l’exposant est parfois sujet à discussion (voir par exemple [SHA80]). La distribution
de la taille de grain joue également un rôle important ([BFB07]).

L’extrapolation de cette loi dans le domaine plastique, en considérant cette fois-si la
contrainte d’écoulementσ(ε), nécessite quelques modifications de la loi initiale ([Han04]),
généralement en se basant sur des considérations à l’échelle des dislocations. L’effet de
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la taille de grain est également très marqué en fluage, diminuant la vitesse de fluage se-
condaire de façon non négligeable ([Pet06], [FA82]). L’influence de la taille de grain sur
la plasticité peut intervenir au niveau de l’expression dela vitesse de déformation plas-
tique, par exemple dans [Pet06] avec un terme correctif multiplicatif sur l’expression de
•
p en

(

D0
D

)γ
(avecD0 et γ des paramètres matériau) au niveau des lois d’évolutiondes

écrouissages, comme par exemple dans l’écrouissage isotrope (d’après [Ver05]).

A très haute température les écrouissages sont négligeables et l’influence de la taille de
grain sur les mécanismes de fluage peut être due soit à un effet sur la loi de viscosité soit
à des mécanismes d’endommagement par diffusion aux joints de grain (voir [Ver05] et
[Pet06]).

•
R= b

(

R∞

(

k1+
k2

Dα

)

−R

)

•
r et σy = σ0

y

(

k1 +
k2

Dα

)

(2.80)

où ṗ =
〈

f (σ)

K(D)

〉n
.

Dans le cas des aciers à bas carbone, il semblerait que l’influence de la taille de grain en
phase martensitique revenue soit très limitée, contrairement à l’effet très visible que l’on
a en phase martensitique non revenue ([SK76], [BSSV04]).

6.3 Etude exṕerimentale de la croissance de grain austénitique

La campagne d’essai de caractérisation de la taille de grain austénitique a été réalisée au
LMT-Cachan sur une machine ATG (Analyseur Thermo-Gravimétrique). Les échantillons
utilisés pour ces analyses sont des éprouvettes cyclindriques de dilatation (D=2mm et
H=12mm).

L’identification du modèle (voir équations 2.76 à 2.78) nécessite la connaissance d’au
moins trois valeurs limites de la taille de grain (pour l’identification dedlim

0 etW) et d’au
moins trois tailles de grain pour une même température à différents temps de maintien,
afin d’identifier ensuite les paramètres cinétiquesb0 et Q.

La vitesse de chauffage a été choisie égale à 10˚C/min, cette vitesse étant la vitesse maxi-
male pour ce genre de four fonctionnant par convection. Lorsdu chauffage et du maintien
à la température d’étude, on réalise un balayage d’argon (gaz neutre) afin d’éviter tout
risque d’oxydation à chaud.

Lors du refroidissement, la structure finale obtenue est de la martensite trempée. Devant
la difficulté de révéler les grains de l’ex phase austénitique, un traitement thermique de
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FIG . 2.69: Machine ATG du LMT-
Cachan

nez ferritique

temperature d'étude

traitement
de précipitation MS

t

T

FIG . 2.70: Principe du traitement de
précipitation pour révéler les joints de

grain

précipitation a été réalisé afin de “décorer” les joints de grain de carbures, améliorant
ainsi l’analyse et le comptage des grains. Ce traitement de précipitation a été utilisé dans
[Bra91] pour une analyse similaire de caractérisation destailles de grain. Le traitement
consiste en un palier isotherme à 630˚C pendant dix heures.La température est telle que
l’on n’atteigne jamais le nez ferritique et que l’on soit au dessus deMS (voir figure 2.70).

Une fois le traitement thermique réalisé, on réalise un polissage et une attaque chimique
au réactif Villela (5mL d’acide chlorydrique, 1g d’acide picrique et 95 ml d’éthanol) pour
révéler la microstructure (voir les figures 2.71, 2.72, 2.73 et 2.74 par exemple).
Des méthodes d’analyse d’images existent également, quiont l’avantage d’automati-
ser le comptage et permettre d’accéder à la distribution de tailles de grain. Cependant,
la détermination de la taille de grainD d’après les observations micrographiques a été
réalisée par la méthode de comptage normaliséNF A 04-102.

La technique par comptage est relativement simple. Pour un ´echantillon donné, on choisit
le grossissement de telle sorte que le nombre minimal de grains soit d’environ une cin-
quantaine (voir la figure 2.75).

On trace un cercle de 79.8 mm de diamètre sur la micrographie. Soit n1, le nombre de
grains complètement compris à l’intérieur du cercle etn2, le nombre de grains coupés par
le cercle. Par convention, on défini le nombre de grains par :
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FIG . 2.71: Microstructure obtenue
après traitement à 1000˚C pendant 20

minutes

FIG . 2.72: Microstructure obtenue
après traitement à 1000˚C pendant 10

heures

FIG . 2.73: Microstructure obtenue
après traitement à 1200˚C pendant 20

heures

FIG . 2.74: Microstructure obtenue
après traitement à 1300˚C pendant 20

heures

n = n1+
n2

2
(2.81)

Corrigé par le grossissementg utilisé pour la micrographie, le nombre de grains devient :

D =
1000√

N
(2.82)

avecD la taille moyenne de grain enµmet N définie comme étant :

N = 2
( g

100

)2
n (2.83)
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FIG . 2.75:Illustration de la méthode par comptage - Echantillon obtenu après traitement
à 1000˚C pendant 10 heures

Les résultats de ces essais sont présentés dans le tableau 2.12 et tracés figure 2.76. Pour
l’identification, on fait l’hypothèse que pour toute temp´erature, on atteint la taille de grain
limite pour une durée de maintien supérieure à 10h, ce quisemble raisonnable au vu de
travaux similaires obtenus dans [Ver05] ou [Ses98].

1000˚C 1100˚C 1200˚C
20 min 35 45 67

1h 96
10h 74 141 239
15h 145
20h 256

TAB. 2.12:Tailles de grain mesurées (enµm) - en fonction de la température et du temps
de maintien

La première partie de l’identification de la loi consiste àdéterminer le couple(dlim
0 ,W)

optimal à l’aide de la connaissance des valeurs supposéeslimites expérimentales. Pour
cela, on effectue une régression linéaire sur les points expérimentaux de la fonction
lnDlim = f ( 1

T ) (voir figure 2.77). La pente est égale àW
R et l’ordonnée à l’origine àlndlim

0 .
Connaissant les paramètres, on peut ensuite tracer la loi d’évolution deDlim en fonction
de la température (2.78).

Pour les paramètres d’évolution deb en fonction de la température, on a réalisé une ana-
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FIG . 2.76:Evolution de la taille de grain austénitique de l’acier X10CrMoVNb9-1
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FIG . 2.78:Evolution de la taille de grain
limite en fonction de la température

lyse inverse dans Matlab, afin d’obtenir(b0,Q) qui permettent de rendre compte au mieux
de l’évolution de la taille de grain au cours du temps. En utilisant l’ensemble des points
expérimentaux 2.12, minimisés à l’aide d’un critère quadratique sur les tailles de grain, on
obtient les paramètres manquants. L’ensemble des paramètres du modèle ainsi identifiés
sont présentés dans le tableau 2.13.
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b0 Q dlim
0 W

1.77E−6µm 5.8E4 J 6.93E5 9.684J

TAB. 2.13:Paramètres du modèle de Vereecke identifiés
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FIG . 2.79:Comparaison entre les résultats expérimentaux et les résultats obtenus avec le
modèle de Vereecke
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Chapitre 3

Identification du comportement
thermique et thermo-mécanique

multiphasique du matériau

Ce chapitre est d́edíe à l’identification du comportement thermique et thermo-mécanique
du mat́eriau X10CrMoVNb9-1 objet de cetteétude, de la temṕerature ambiante jusqu’à
des temṕeratures proches de la température de fusion.
La mod́elisation propośee est baśee sur une description -dans le cadre de la
thermodynamique des milieux continusà variables internes- du comportement
élasto-viscoplastiquèa écrouissages isotrope et cinématiques de chacune des phases et
sur une hypoth̀ese d’homoǵeńeisation de type Voigt.
L’ensemble des essais thermiques et mécaniques isothermes réaliśes dans le cadre de
cetteétude et la base expérimentale -la premìere aussi complète sur ce matériau- sont
décrits en d́etails. Un effort particulier est porté sur la description de la procédure
d’identification du mod̀ele propośe ainsi que sur la caractérisation de la plasticit́e de
transformation lors de la transformation martensitique.
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3.3 Essais réalisés . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 175

3.4 Identification du comportement élasto-viscoplastique en phase métal
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1 Comportement multiphasique

1.1 Les mod̀eles de la litt́erature

Afin d’obtenir le comportement thermo-mécanique global d’un matériau multiphasique,
il est possible de mettre en place un modèle qui permet de remonter au comportement
thermo-mécanique macroscopique connaissant le comportement thermo-mécanique de
chacune des phases en présence.

De nombreuses approches pour modéliser ce comportement multiphasique ont été mises
en place dans le cadre de simulations numériques de soudage. Une bibliographie très
intéressante sur les modèles et approches multiphasiques peut être trouvée dans [SG06].
Deux approches sont couramment utilisées :
– Les mod̀eles de ḿelange sur les param̀etres mat́eriau. Cette approche initialement

proposée par Inoue etal [ISKM85], et largement utilisée par la suite (par exemple
[AB03] [BL01] [AB03] [Lin06] [CCW +92]), propose que les propriétés thermiques et
mécaniques du matériau global soit le résultat du mélange linéaire des propriétés de
chacune des phases pondéré par les proportions de phases présence, de telle sorte que :

Pmacro(T) =
n

∑
i=1

xi(T)Pi(T) (3.1)

avecPi la valeur du paramètre matériau considéré pour la phasei dont la proportion vaut
xi . La plasticité de transformation due aux incompatibilit´es de déformation entre phases
est prise en compte via un terme supplémentaire dans la partition de la déformation
totale :

εt = εe+ εvp+ εmet+ εpt (3.2)

oùεmet représente la déformation due à la variation de compacité entre phases, etεpt la
déformation de plasticité de transformation (voir chapitre 5).

– Les mod̀eles d’homoǵeńeisation de phases, comme par exemple le modèle de Leblond
([LMD86a] [LMD86b] [LDD89] [Leb89]) basé sur des considérations micromécaniques.
Ce modèle a été largement utilisé ([GPPC01] [MT04] [AMMF06]), notamment pour
des études sur l’acier 16MnD5 (par exemple [PG00] [VJGC01]). D’autres modèles
([Ham92] [GDLS94] [Got02] [CC02] [CCC04] [VCC05]), sont basés sur une loi d’ho-
mogénéisation, souvent de type Voigt (déformations homogènes dans un milieu hétérogène,
c’est à dire telle queεt

macro = εt
1 + εt

2 + ... + εt
n). Chaque phase métallurgiquei a son

propre comportement thermo-mécanique, avec une partition des déformations dans
cette phase qui de façon générale s’écritεt

i = εt
macro= εe

i + εvp
i + εmet

i + εpt
i . On a ainsi

un modèle à deux échelles, illustré par la figure 3.1 issue de [Cor01]. On peut bien sûr
envisager d’autres hypothèses d’homogénéisation comme dans [Rob07].

L’approche que nous avons choisie dans ce travail est baséesur un modèle à deux échelles,
écrit dans un formalisme thermodynamique assez proche de celui utilisé dans [Ham92] et
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FIG . 3.1: Illustration du modèle à deux échelles, d’après [Cor01], zi=xi

[Got02] mais avec un choix de variables internes différent.

1.2 Modèle multiphasique propośe

Nous proposons un modèle de comportement multiphasé utilisant le formalisme de la
thermodynamique des milieux continus présenté en Annexe6. Le comportement macro-
scopique du matériau est déduit d’une loi de mélange sur les potentiels thermodynamiques
de chacune des phases en présence, intégrant les interactions qui peuvent opérer entre ces
mêmes phases. Cette approche a été proposée par [Ham92], repris par la suite par [Got02].

Les phases que nous considérons dans cette approche sont lemétal de base, l’austénite,
la martensite et la phase liquide. Nous rappelons que l’austénite a une compacité moindre
que celle du métal de base et de la martensite -qui ont une compacité identique quelle que
soit la température-.

L’approche présentée ici repose sur plusieurs hypothèses :
– petites perturbations (déplacements et déformations)
– isotropie du matériau
– le comportement de chacune des phases en présence est supposé élasto-viscoplastique

à écrouissage isotrope et cinématique non endommageable.
– la température est à chaque instant supposée identiquedans chacune des phases :

T = TMB = TAU = TMA = TLQ (3.3)

– la déformation totale est commune aux quatre phases :

ε = ε
MB

= ε
AU

= ε
MA

= ε
LQ

(3.4)

Cette hypothèse décrit une loi de localisation de type Taylor “généralisée”, ou modèle
de Voigtε = ε

i
.
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1.2.1 Choix des variables d’́etat et variables assocíees

Le potentiel thermodynamique choisi comme étant l’énergie libre spécifiqueψ, dépend
des variables d’état observables thermo-élastiques(ε,T) ainsi que des variables internes
associées à la viscoplasticité dans chacune des phasesϑi = (εvp

i
,ϑ∗

i ) = (εvp
i

, r i,αi
), où r i

etα
i
représentent les variables internes associées aux écrouissages.

D’après l’hypothèse de localisation, la partition des d´eformation dans chacune des phases
est la suivante :

ε = εe
i
+ εvp

i
(3.5)

Les variables d’état caractérisant les changements de phases sont les scalairesxMB, xAU,
xMA etxLQ, représentant respectivement la fraction volumique de m´etal de base, d’austénite,
de martensite et de phase liquide. La variable associée àx est un scalaireχ caractérisant
un taux de restitution d’énergie de transformation de phase.

Les variables d’état thermo-mécaniquesϑi=1,4 et métallurgiquesxi=1,4, ainsi que leurs
forces thermodynamiques associées sont résumées dans le tableau 3.1.

mécanismes Variables d’état Variables associés
thermo-élasticité température T s entropie spécifique

déformation ε σ contrainte
déformation viscoplastique εvp

i=1.4
σ

i
contrainte

viscoplasticit́e écrouissage isotrope r i=1.4 Ri=1.4 écrouissage isotrope
écrouissage cinématique α

i=1.4
X

i=1.4
écrouissage cinématique

microstructure fraction volumique xi=1.4 χi restitution d’énergie

TAB. 3.1:Variables thermodynamiques du modèle

Dans le cadre de ce travail, nous ne ferons pas les hypothèses supplémentaires sur les
variables internes faites dans [Ham92] et [Got02] :

εe = εe
f errite

= εe
austenite

et εp = εvp
f errite

= εvp
austenite

(3.6)

1.2.2 Expression du potentiel thermodynamique

L’énergie libre du mélange s’exprime comme un mélange linéaire des énergies libres de
chacune des phases, avec en plus la prise en compte des énergies libres d’interaction entre
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les phases :

ρψ =
4

∑
i=1

xiρiψi

(

ε,T,ϑi

)

+ψinteraction(xi ,ϑi) avec
4

∑
i=1

xi = 1 (3.7)

où xi et ψi représentent respectivement la fraction volumique et l’´energie associée à
la phase métallurgiquei, ρ la masse volumique du mélange,ρi celle de la phasei et
ψinteraction le potentiel d’interaction entre les phases en présence. On considère queψinteraction

dépend des variables d’étatϑi et des proportionsxi de chacune des phases.

On suppose que l’on a un découplage d’état entre thermo-élasticité et thermo-viscoplasticité
pour chacune des phases. De plus, le potentiel thermodynamique de chacune des phases
ne dépend que de la partie élastique de ses déformations.On a donc :

ψi = ψTH−E
i (T,ϑ∗

i )+ψVP
i (ε− εvp

i
,T,ϑ∗

i ) (3.8)

La dérivation de 3.7 s’exprime comme étant :

Ψ̇ =
4

∑
i=1

ρi

ρ
xi

[

∂Ψi

∂ε
i

: ε̇
i
+

∂Ψi

∂ϑ∗
i

ϑ̇∗
i +

∂Ψi

∂εvp
i

ε̇vp
i

+
∂Ψi

∂T
Ṫ

]

+

4

∑
i=1

ẋi
ρi

ρ
Ψi +

1
ρ

4

∑
i=1

[

∂ψinteraction

∂ϑi
ϑ̇i +

∂ψinteraction

∂xi
ẋi

]

(3.9)

En remplaçanṫψ dans l’expression générale de l’inégalité de Clausius-Duhem (équation
4.88), on obtient :

[

σ
ρ

: ε̇−
4

∑
i=1

ρi

ρ
xi

∂Ψi

∂ε
i

: ε̇
i

]

−
4

∑
i=1

ẋi
ρi

ρ
Ψi −

[

s+
4

∑
i=1

xi
ρi

ρ
∂Ψi

∂T

]

Ṫ

+
1
ρ

4

∑
i=1

[

∂ψinteraction

∂ϑi
ϑ̇i +

∂ψinteraction

∂xi
ẋi

]

−
4

∑
i=1

xi
ρi

ρ

(

∂Ψi

∂ϑ∗
i

ϑ̇∗
i +

∂Ψi

∂εvp
i

ε̇vp
i

)

−
−→q
ρT

−−−→
gradT≥ 0

(3.10)

On suppose que le potentiel d’interactionψinteraction ne dépend que des proportions de
phasesxi=1,4, ce qui conduit à écrire 3.10 de la forme :

[

σ
ρ : ε̇−

4
∑

i=1

ρi
ρ xi

∂Ψi
∂ε

i
: ε̇

i

]

−
4
∑

i=1
ẋi

[

ρi
ρ Ψi +

∂ψinteraction

∂xi
ẋi

]

−
[

s+
4
∑

i=1
xi

ρi
ρ

∂Ψi
∂T

]

Ṫ

−
4
∑

i=1
xi

ρi
ρ

∂Ψi
∂ϑi

ϑ̇i −
−→q
ρT

−−−→
gradT≥ 0

(3.11)
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D’après le postulat de Coleman, on a :

σ
ρ

: ε̇−
4

∑
i=1

ρi

ρ
xi

∂Ψi

∂ε
i

: ε̇
i
= 0 ⇒

σ
ρ

=
4

∑
i=1

ρi

ρ
xi

∂Ψi

∂ε
i

(3.12)

s+
4

∑
i=1

xi
ρi

ρ
∂Ψi

∂T
= 0 (3.13)

et :
4

∑
i=1

ẋi

[

ρiψi −
∂ψinteraction

∂xi

]

≥ 0 (3.14)

En posantAi
ρi

= −∂ψi
∂ϑi

, on a également :

Aiϑ̇i ≥ 0 (3.15)

Si on pose queσ
i

est la contrainte dans la phasei telle que
σ

i
ρi

= ∂Ψi
∂ε

i
, 3.12 peut s’écrire

sous la forme :

σ =
4

∑
i=1

xiσi
(3.16)

Pour simplifier l’écriture, considérons 3.14 dans le cas d’un système à deux phases :

ẋ1ρ1ψ1+ ẋ2ρ2ψ2− ẋ1

∂ψinteraction
1/2

∂x1
− ẋ2

∂ψinteraction
2/1

∂x2
≥ 0 (3.17)

Les variables internesx1 et x2 étant liées par la relationx1 +x2 = 1, on peut écrire cette
relation en fonction d’une seule variable de telle sorte que:

ẋ2

(

ρ2ψ2−ρ1ψ1−
∂ψinteraction

2/1

∂x2
−

∂ψinteraction
1/2

∂x1

)

≥ 0 (3.18)

Le termeρ2ψ2−ρ1ψ1 correspond au bilan d’énergie rentrant en jeu dans la transformation
microstructurale entre les deux phases : c’est la chaleur latenteL1/2(J/kg) de transforma-
tion entre la phase 1 et la phase 2 en l’absence d’interactionentre ces phases.

Le potentiel d’interactionψinteraction
1/2 permet de prendre en compte par exemple les inter-

actions élastiques qui apparaissent lors du changement dephase. Si on introduit le taux de
restitution d’énergieχ1/2 associé à la transformation, la loi d’état associée à cette trans-
formation particulière s’écrit :

−χ1/2 =
∂ψ
∂x2

= ρ2ψ2−ρ1ψ1−
∂ψinteraction

1/2

∂x2

= L1/2(ϑ1,ϑ2,ε,T)−
∂ψinteraction

1/2

∂x2
(3.19)
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Cette dissipation d’origine métallurgiqueDmet s’étend dans le cas général àn phases :

Dmet = ∑
i

∑
j

ẋ j χi/ j avec

∣

∣

∣

∣

∣

∣

∣

ẋ j ≥ 0
j 6= i
∑
i

xi = 1
(3.20)

avecχi/ j correspondant au taux de restitution d’énergie lors d’unetransformation de la
phasei en phasej.

Le potentiel thermo-élastique peut être décomposé en une partie thermoélastique clas-
siqueψTH−E−C

i et une partie prenant en compte le couplage d’état entre thermoélasticité
et changements de phaseψT H−E−TR

i .

ψTH−E
i (ε− εvp

i
,T) = ψTH−E−C

i (ε− εvp
i

,T)+ψTH−E−TR
i (ε− εvp

i
,T) (3.21)

Si l’énergie libre est définie à partir de la températurede référenceT0, le potentiel thermoélastique
linéaire classique s’écrit :

ρiψTH−E−C
i (ε− εvp

i
,T) =

1
2
(ε− εvp

i
) : E

≈ i(T) : (ε− εvp
i
)+

Cpi(T)

2T0
(T −T0)

2

+B
i
(T) : (ε− εvp

i
) (3.22)

oùE
≈ i représente le tenseur d’élasticité isotrope,Cpi(T) la chaleur spécifique (enJ/m3/˚C)

(à déformation constante, approximativement égale à sa valeur à contrainte constante dans
le cas d’un solide) etB

i
le tenseur d’expansion thermique :

B
i
= − Ei(T)

1−2ν(T)
αT0

i (T)(T −T0)1 (3.23)

où ν(T) est le coefficient de Poisson etαT0
i (T) le coefficient de dilatation thermique

linéaire sécant défini pour la température de référenceT0.

Le terme de couplage entre thermoélasticité et métallurgie a pour source la variation de
compacité qui peut apparaı̂tre lors de certaines transformations métallurgiques. En ef-
fet, la transformation métallurgique d’une phase mère possédant une certaine structure
cristalline en une phase fille de structure cristalline différente, entraı̂ne une variation de
compacité que l’on suppose proportionnelle à l’avancéede la transformation (voir cha-
pitre sur les transformations de phase). L’état de référence sera choisi comme étant celui
d’une phase ayant la même déformation à contrainte nulleet à la température de référence
T0 que les phases ferritiques (métal de base et martensite trempée) (voir figure 3.2). La
déformation relative par rapport à l’état de référence est notéeδ et nommée déformation
métallurgique.ψTH−E−T R

i a la forme :

ρiψT H−E−TR
i (ε− εvp,T) = −δi

Ei(T)

1−2νi(T)
(ε− εvp

i
) (3.24)
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FIG . 3.2:Schématisation d’une courbe de dilatomètrie libre

Comme on suppose un découplage d’état entre l’écrouissage isotrope et l’écrouissage
cinématique,ρiψVP

i se décompose en :

ρiψVP
i (T, r i,αi

) = ρiψVP−I
i (T, r i)+ρiψVP−C

i (T,α
i
) (3.25)

L’énergie stockée associée à l’écrouissage isotropeest prise sous forme quadratique :

ρiψVP−I
i (T, r i) =

1
2

R∞i(T)bi(T)r2 (3.26)

oùR∞(T) et b(T) sont des paramètres matériau dépendant de la température.

Pour ce qui de l’écrouissage cinématique, nous avons faitle choix d’en considérer deux :

– un écrouissage cinématique linéaire
– un écrouissage cinématique non-linéaire

Pour ne pas alourdir les notations, on supposeα
i
= α1

i
+α2

i
. Ces deux écrouissages ont

également une contribution quadratique sur l’énergie libre :

ρiψVP−C
i (T,α

i
) =

1
2
C1i(T)α1

i
: α1

i
+

1
2
C2i (T)α2

i
: α2

i
(3.27)
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Pour résumer, l’énergie libre de Helmholtz a la forme suivante :

ρψ(ε− εvp
i=1,4

,ϑi=1,4,xi=1,4) = ψinteraction(xi=1,4)+

4

∑
i=1

xi























1
2(ε− εvp

i
) : E

≈ i(T) : (ε− εvp
i

)+
Cpi (T)

2T0
(T −T0)

2

− Ei(T)
1−2υi(T)αT0

i (T)(T −T0)1 : (ε− εvp
i

)

+
Ei(T)

1−2νi(T)δi1 : (ε− εvp
i

)+ 1
2R∞i(T)bi(T)r2

i

+1
2C1i (T)α1

i
: α1

i
+ 1

2C2i(T)α2
i
: α2

i























(3.28)

1.2.3 Lois d’́etat

Les couplages d’état intervenant dans ce modèle peuvent ˆetre résumés dans le cas d’un
matériau biphasique par le tableau de couplage suivant :

ε εvp
i

εvp
j

r i r j α
i

α
j

T xi

ε − 1 1 0 0 0 0 1 1
εvp

i
1 − 0 0 0 0 0 1 1

εvp
j

1 0 − 0 0 0 0 1 1

r i 0 0 0 − 0 0 0 1 1
r j 0 0 0 0 − 0 0 1 0
α

i
0 0 0 0 0 − 0 1 1

α
j

0 0 0 0 0 0 − 1 0

T 1 1 1 1 1 1 1 − 1
xi 1 1 1 1 1 1 1 1 −

TAB. 3.2:Tableau des couplages d’état pour un matériau biphasique

Connaissant maintenant la forme exacte deψ, on peut développer les lois d’état. Pour
l’élasticité :

σ =
4

∑
i=1

ρixi
∂ψi

∂ε
i

=
4

∑
i=1

xi

[

E
≈ i(ε− εvp

i
)− Ei(T)

1−2νi(T)

(

αT0
i (T)(T −T0)+δi

)

1

]

(3.29)
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Pour l’entropie :

ρs=−
4

∑
i=1

xi



















1
2(ε− εvp

i
) :

∂E
≈ i

∂T : (ε− εvp
i

)+
cpi
T0

(T −T0)+ 1
2

∂C1i
∂T α1

i
: α1

i
+ 1

2
∂C2i
∂T α2

i
: α2

i

Ei(T)
1−2νi

[

αT0
i (T)+

∂αT0
i

∂T (T −T0)+2
∂νi
∂T

(

δi+αT0
i (T)(T−T0)

)

1−2νi(T) +
∂Ei
∂T

(

δi+(T−T0)α
T0
i

)

Ei(T)

]

1 : (ε− ε̇vp
i

)

+1
2r2

i

(

∂R∞i
∂T bi(T)+ ∂bi

∂T R∞i (T)
)



















(3.30)
Pour les écrouissages isotropes :

Ri = ρi
∂ψi

∂r i
= R∞i (T)bi(T)r i (3.31)

Pour les écrouissages cinématiques :

X1
i
= ρi

∂ψi

∂α1
i

= C1i (T)α1
i

et X2
i
= C2i (T)α2

i
(3.32)

1.2.4 Pseudo potentiel de dissipation

La dissipation 3.11 s’écrit :

4

∑
i=1

xiσi ε̇p
i
+

4

∑
i=1

xiA
∗
i ϑ̇∗

i +∑
i

∑
j

ẋ jχi/ j −
−→q
T
−−−→
gradT≥ 0 (3.33)

On postule l’existence d’un pseudo potentiel de dissipation Φ∗ dépendant des variables
duales -et des variables d’état comme paramètres- :

Φ∗ = Φ∗(σ
i
,Ri=1..4,Xi=1..4

,χi=1..4,
−−−→
gradT;T,εvp

i=1..4
, r i=1..4,αi=1..4

,xi=1..4) (3.34)

Comme pour le potentiel thermodynamique, on fait l’hypoth`ese que le potentiel de dissi-
pationΦ∗ est la somme pondérée des potentiels de dissipationΦ∗

i , et d’un terme d’inter-
action de dissipation entre les phases :

Φ∗ =
4

∑
i=1

xiΦ∗
i +Φ∗interaction (3.35)

de telle sorte que les lois d’évolution s’écrivent :

ε̇p
i

=
∂Φ∗

∂σ
i

ε̇∗i =
∂Φ∗

∂A∗
i

−
−→q
T

=
∂Φ∗

∂
−−−→
gradT

(3.36)
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Le découplage de dissipation entre la dissipation purement thermique (Φ∗TH
i (

−−−→
gradT; ...))

et la dissipation intrinsèque viscoplastique (Φ∗VP
i )dans chacune des phases du matériau

entraı̂ne :

Φ∗
i (σi

,Ri ,Xi
,
−−−→
gradT;T,εe

i
, r i,αi

) = Φ∗VP
i (σ

i
,Ri,Xi

, ; ...)+Φ∗TH
i (

−−−→
gradT; ...) (3.37)

Le potentiel de dissipation purement thermiqueΦ∗T H
i (

−−−→
gradT; ...) s’écrit classiquement

dans le cas d’une dépendance en1
T du coefficient de conduction [LC88] :

φ∗TH
i

(−−−→
gradT,T

)

=
1
2

ki(T)
−−−→
gradT

−−−→
gradT (3.38)

avecki(T) le paramètre de conduction thermique de la phasei. La dérivation de ce poten-

tiel par rapport à
−−−→
gradT conduit à la loi de Fourier classique du type :

−→q = −k
−−−→
gradT (3.39)

Si on souhaite une évolution quelconque du paramètrek en fonction de la température, on

choisit
−−−→
gradT

T comme étant la variable associée à ce phénomène, de telle sorte que :

Φ∗TH
i

(−−−→
gradT

T
,T

)

=
1
2

ki(T)

−−−→
gradT

T

−−−→
gradT

T
(3.40)

Pour ce qui est du potentiel viscoplastiqueΦ∗VP, deux formes ont été proposées ici. La
première, qui est la plus classique, est la loi de Norton ([Nor29]), qui fait intervenir une
relation de type puissance entre la contrainte visqueuse etla vitesse de déformation plas-
tique cumulée :

σV = Kṗ
1
N (3.41)

avecK etN des paramètres matériaux. On a alors une écriture du potentiel viscoplastique
de la forme :

Φ∗VP
i

(

σ
i
,Ri,Xi

;T,xi

)

=
Ki(T)

1+Ni(T)

〈〈

f p

K

〉〉1+Ni(T)

(3.42)

avec f p
i la limite du domaine d’élasticité définie parJ2

(

σ
i
−X

i

)

−Ri −σy
i .

L’autre loi que l’on se propose d’utiliser est la loi propos´ee par Eyring en 1936 ([Eyr36]),
couramment utilisée ([Pet06], [YN05]) mais introduisantune dépendance en sinus hy-
perbolique mieux adaptée pour des applications à grandesamplitudes de sollicitations
thermomécaniques :

σV = K sinh−1

[

(

ε̇p

ε̇0

)
1
N
]

(3.43)
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avecK, N et ε0 des paramètres matériau. Cette forme a été introduite afin de prendre
en compte la non-linéarité deσV pour les basses vitesses de déformation (typiquement
< 1E−5), notamment pour les hautes températures (voir Fig. 3.84 et 3.133).

L’écriture du potentiel de dissipation viscoplastique associé à cette évolution de la visco-
sité est un peu plus complexe :

Φ∗VP
i

(

σ
i
,Ri,Xi

;T
)

=
Ki(T)ε̇0i(T)

2
β

(

1+Ni(T)

2
;−Ni(T)

2
;

[

tanh

〈

f p
i

Ki(T)

〉]2
)

(3.44)

avec toujoursf p
i la fonction seuil d’élasticité. D’après les relations 3.31 et 3.32, on peut

écrire d’après [LC88] pour l’écrouissage isotrope :

1
2

R∞i (T)bi(T)r2
i =

1
2

R2
i

R∞i (T)bi(T)

⇒ f R
i =

1
2

(

R2
i

R∞i (T)
−R∞i (T)b2

i (T)r2
i

)

= 0

(3.45)

pour l’écrouissage cinématique non-linéaire :

1
2
C1i α1

i
: α1

i
=

1
2

X1
i
: X1

i

C1i

⇒ f X1
i =

1
2

(

γ1i X1
i
: X1

i

C1i

−C1i γ1i α1
i
: α1

i

)

(3.46)

ainsi que pour l’écrouissage cinématique linéaire :

f X2
i = 0 (3.47)

On peut donc écrireF p
i = f p

i avec :

F p
i = f p

i + f R
i + f X1

i + f X2
i (3.48)

avec :

F p
i = f p

i +
1
2

(

R2
i

R∞i (T)
−R∞i (T)b2

i (T)r2
i

)

+
1
2

(

γ1iX1
i
: X1

i

C1i

−C1i γ1i α1
i
: α1

i

)

(3.49)

f p
i = J2

(

s
i
−X

i

)

−Ri −σy
i (3.50)

J2

(

s
i
−X

i

)

=

√

2
3

((

s
i
−X

i

)

:
(

s
i
−X

i

))

(3.51)
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s
i
= σ

i
− 1

3
tr
(

σ
i

)

1 (3.52)

Le pseudo-potentiel de dissipation d’interaction entre phasesΦ∗INT ERACTIONse découple
en trois termes :

Φ∗interaction= Φ∗TRIP+Φ∗HIST +Φ∗TR (3.53)

Le premier phénomène d’interaction est laplasticit́e de transformationentre deux phases,
se matérialisant par une plastification du matériau lors d’un changement de phase sous
contrainte impliquant les deux phases considérées. Comme ce phénomène sera étudié
plus en détail un peu plus loin, nous garderons pour l’instant la forme générale de ce
pseudo-potentiel de dissipation associé à la plasticit´e de transformation lors du passage
de la phasei à la phasej, proposé par [Ham92] :

Φ∗TRIP
i−> j

(

σ;xi ,x j ,T
)

= fi−> j

(

J2

(

σ
))

.g
(

xi ,x j ,T
)

(3.54)

Cela conduit à l’introduction d’un terme supplémentaireεpt dans l’expression des déformations
de telle sorte que :

ε = εe
i
+ εvp

i
+ εpt (3.55)

Le second phénomène considéré est ladissipation de transformation de phase. Dans le
cas particulier d’un système biphasique, et par analogie avec 3.19, se potentiel s’exprime :

Φ∗T R
(

x1,x2,
−−−→
gradT

)

= −x2Z
(−−−→

gradT;T,x1,x2

)

L1/2 (3.56)

avec Z
(−−−→

gradT;T,x1,x2

)

la fonction permettant de déterminerx2 telle que :

ẋ2 = Z
(−−−→

gradT;T,x1,x2

)

(3.57)

ce qui suppose que les transformations de phases ne dépendent pas de la contrainte.

Le dernier phénomène d’interaction à considérer est latransmission d’́ecrouissagesiso-
trope et/ou cinématique de la phase mère à la phase fille lors d’un changement de phase
(si la phase mère a subi une plastification préalable). Cela s’explique physiquement par
une certaine quantité de dislocations présentes dans la phase mèrei qui resteraient dans
la phase fillej malgrè le changement de phase.

Φ∗HIST
i−> j = hi−> j

(

xi ,x j ,T;X1
i
,X1

j
,X2

i
,X2

j
,Ri,Rj

)

(3.58)
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Pour résumer, le potentiel de dissipation s’écrit donc :

Φ∗ =
4

∑
i=1







1
2ki(T)

−−−→
gradT

T

−−−→
gradT

T

+
Ki(T)ε̇0i

2 β
(

1+Ni(T)
2 ;−Ni(T)

2 ;
[

tanh
〈

F p
i

Ki(T)

〉]2
)






+Φ∗interaction (3.59)

Le bilan des couplages de dissipation est fait dans le tableau 3.3.

σ σ
i

σ
j

Ri Rj X
i

X
j

−−−→
gradT χi

σ − 0 0 0 0 0 0 0 0
σ

i
0 − 0 1 0 1 0 1 1

σ
j

0 0 − 0 1 0 1 1 0

Ri 0 1 0 − 0 1 0 0 0
Rj 0 0 1 0 − 0 1 0 0
X

i
0 1 0 1 0 − 0 0 0

X
j

0 0 1 0 1 0 − 0 0
−−−→
gradT 0 1 1 0 0 0 0 − 1

χi 0 1 0 0 0 0 0 1 −

TAB. 3.3:Tableau des couplages de dissipation pour un matériau biphasique

1.2.5 Lois d’́evolution

Les lois d’évolution sont obtenues par dérivation du pseudo-potentiel de dissipation. Pour
les taux de déformation plastique dans chacune des phases on a :

ε̇vp
i

=
∂Φ∗

∂σ
i

=
∂Φ∗vp

i

∂σ
i

(3.60)

avec :

∂Φ∗VP
i

∂σ
i

=
∂Φ∗VP

∂F p
i

∂F p
i

∂σ
i

=
3
2

λ̇

(

s
i
−X

i

)

J2

(

s
i
−X

i

) (3.61)

Après avoir exprimé l’inégalité 3.33 avec la nouvelle partition des déformations, le taux
de déformation de plasticité de transformation s’exprime :

ε̇pt =
∂Φ∗

∂σ
=

∂Φ∗TRIP

∂σ
(3.62)
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Pour la variable d’écrouissage isotrope :

ṙ i = −∂Φ∗

∂Ri
= −∂Φ∗VP

i

∂Ri
+

∂Φ∗HIST

∂Ri

=> ṙ i = −∂Φ∗VP
i

∂F p
i

∂F p
i

∂Ri
+

∂Φ∗HIST

∂Ri
= λ̇i

(

1− Ri

R∞i

)

+
∂Φ∗HIST

∂Ri

= λ̇i (1−bi(T)r i)+
∂Φ∗HIST

∂Ri
(3.63)

Pour la variable d’écrouissage cinématique non-linéaire :

α̇1
i
= −∂Φ∗

∂X1
i

= −∂Φ∗VP
i

∂X1
i

+
∂Φ∗HIST

∂X1
i

=> α̇1
i
= −∂Φ∗V P

i

∂F p
i

∂F p
i

∂X1
i

+
∂Φ∗HIST

∂X1
i

= ε̇vp
i
− λ̇i

γ1i

C1i

X1
i
+

∂Φ∗HIST

∂X1
i

= ε̇vp
i
− λ̇iγ1i α1

i
+

∂Φ∗HIST

∂X1
i

(3.64)

Pour la variable d’écrouissage cinématique linéaire :

α̇2
i
= −∂Φ∗

∂X2
i

= −∂Φ∗VP
i

∂X2
i

+
∂Φ∗HIST

∂X2
i

=> α̇2
i
= −∂Φ∗V P

i

∂F p
i

∂F p
i

∂X2
i

+
∂Φ∗HIST

∂X2
i

= ε̇vp
i

+
∂Φ∗HIST

∂X2
i

(3.65)

Le multiplicateur plastiquėλi est tel que :

λ̇i =
∂Φ∗VP

i

∂F p
i

= ε̇∞i

[

sinh

〈

f p
i

Ki (T)

〉]N

(3.66)

Le vecteur flux de chaleur s’écrit :

−→q
T

= − ∂Φ∗

∂
(−−−→

gradT
T

) = −
4

∑
i=1

∂Φ∗T H
i

∂
(−−−→

gradT
T

) = −
4

∑
i=1

(xiki(T))

−−−→
gradT

T
(3.67)

D’après 3.31 et 3.63, les lois d’évolution des écrouissages isotropes s’expriment :

Ṙi =
dRi

dt
=

d [r iR∞i(T)bi(T)]

dt
= R∞i(T)bi(T)

dri

dt
+ r i

[

dR∞i

dt
bi(T)+

dbi

dt
R∞i(T)

]

=

[

λ̇i

(

1− Ri

R∞i(T)

)

+
∂Φ∗HIST

∂Ri

]

R∞i(T)bi(T)+
Ri

R∞i(T)bi(T)

[

dR∞i

dt
bi(T)+

dbi

dt
R∞i(T)

]
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de telle sorte que :

Ṙi = bi(T)

[

λ̇i (R∞i(T)−Ri)+R∞i
∂Φ∗HIST

∂Ri

]

+ ṪRi

[

dR∞i
dT (T)

R∞i(T)
−

dbi
dT (T)

bi(T)

]

(3.68)

De la même manière, on obtient pour les écrouissages cin´ematiques :

Ẋ1
i
= C1i ε̇

vp
i
− γ1i λ̇iX1

i
+ ṪX1

i

dC1i
dT (T)

C1i (T)
+C1i

∂Φ∗HIST

∂
(

X1
i

) (3.69)

Ẋ2
i
= C2i ε̇

vp
i

+ ṪX2
i

dC2i
dT (T)

C2i (T)
+C2i

∂Φ∗HIST

∂
(

X2
i

) (3.70)

On montre quėλi = ṗi , la vitesse de déformation plastique cumulée dans chaquephase
est définie par :

ṗi =

√

2
3

ε̇p
i

: ε̇p
i

(3.71)

Les contraintes dans chacune des phases sont telles que :

σ =
4

∑
i=1

xiσi
⇒ σ̇ =

4

∑
i=1

[

ẋiσi
+xiσ̇i

]

(3.72)

avec

ẋiσi
+xiσ̇i

= xiE
i
ε̇e

i
+xi

dE
i

dT
(T)ε̇e

i
Ṫ + ẋi

[

E
≈ iεe

i
− Ei(T)

1−2υi(T)

(

αT0
i (T)(T −T0)+δi

)

1

]

−xi
Ei(T)

1−2υi(T)
(T −T0) Ṫ

[

αT0
i (T)

T −T0
+

dαT0
i

dT
(T)+2αT0

i (T)
dυi
dT (T)

1−2υi(T)
−αT0

i (T)
dEi
dT (T)

Ei(T)

]

1

−xiδiṪ

[

2
Ei(T)dυi

dT (T)

(1−2υi(T))2 +
dEi
dT (T)

1−2υi(T)

]

(3.73)

1.2.6 Equation de la chaleur

On peut écrire l’inégalité de Clausius-Duhem sous la forme :

D = σ : ε̇pt +
4

∑
n=1

xi

(

σ
i
: ε̇vp

i
−X1

i
: α̇1

i
−X2

i
: α̇1

i
−Ri ṙ i

)

−∑
i

∑
j

ẋ jχi/ j −
−→q
T
−−−→
gradT≥ 0 (3.74)
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En remplaçant dans l’équation de conservation de l’énergie 4.80 le termeρė par son ex-
pression tirée dee= ψ+Ts, on obtient :

4

∑
i=1

(

xiσi

)

ε̇+ r +div(−→q ) = ρψ̇+ρTṡ+ρṪ s (3.75)

En exprimant la dérivée deψ en fonction des variables d’état :
4

∑
i=1

(

xiσi

)

ε̇+ r +div(−→q ) = −ρsṪ +
4

∑
i=1

(

xiσi

)

ε̇+
4

∑
i=1

xiϑ̇iAi

+∑
i

∑
j

ẋ jχi/ j +ρTṡ+ρṪ s (3.76)

Par définition, ayantρs= −
4
∑

i=1
ρixi

∂ψi
∂T , on a :

ρṡ= −
4

∑
i=1

ρixi

(

∂2ψi

∂T∂ε
i

: ε̇
i
− ∂2ψi

∂T∂ϑi
ϑ̇i

)

+
4

∑
i=1

ρi
∂ψi

∂T
ẋi +

∂s
∂T

Ṫ (3.77)

Avec les lois d’état, on obtient :

ρṡ= −
4

∑
i=1

xi

(

∂σ
i

∂T
: ε̇e

i
− ∂A∗

i

∂T
ϑ̇∗

i

)

+
4

∑
i=1

ρi
∂ψi

∂T
ẋi +

∂s
∂T

Ṫ (3.78)

En introduisant la notion de capacité calorifiqueCp(JK−1˚C−1) (à déformation constante,
approximativement égale à sa valeur à contrainte constante dans le cas d’un solide) définie
par :

Cp(T) = T0
∂s
∂T

=
4

∑
i=1

(xiCpi(T)) (3.79)

D’après la relation 3.67 :

−→q = −
4

∑
i=1

(xiki(T))
−−−→
gradT = −k(T)

−−−→
gradT (3.80)

aveck(T) =
4
∑

i=1
xiki(T), de telle sorte que :

div−→q = ρCp(T)Ṫ −σ : ε̇pt −
4

∑
i=1

xi

(

σ
i
: ε̇vp

i
−A∗

i ϑ∗
i

)

+∑
i

∑
j

ẋ jχi/ j

−r −T
4

∑
i=1

xi

(

∂A∗
i

∂T
ϑ̇∗

i +
∂σ

i

∂T
: εe

i

)

+
4

∑
i=1

ρi
∂Ψi

∂T
ẋi (3.81)
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2 Identification du comportement thermique

2.1 Objectif

En l’absence de données, nous avons identifié le comportement thermique du matériau
dans une gamme de température pouvant aller jusqu’à 1200˚C, grâce à :
– unessai de dilatation libreréalisé pendant la campagne de caractérisation mécanique

menée au LMT-Cachan ;
– un essai de caloriḿetrie réalisé dans le calorimètre du DSM/SRMA/LA2M avec T.

Guilbert ;
– unessai de diffusivit́e thermiqueréalisé par méthode Flash à l’aide d’un laser au DSM/SRMA/LA2M

avec S. Urvoy.

2.2 Mesure de la masse volumique

La mesure de la masse volumique de l’acier T91 à froid a étéréalisée en mesurant
précisément la masse d’un échantillon de géométrie connue et en appliquant la formule
ρ = M

V . La masse de plusieurs échantillons utilisés pour les mesures de diffusivité (cy-
lindre de diamètre 12mm et d’épaisseur 3mm) a été mesur´ee à l’aide d’une balance de
précision.

diamètre moyen épaisseur moyennemasse moyenne ρ(20 C̊)

12.073 mm 2.982 mm 2.6377 g 7726.8kg.m−3

TAB. 3.4:Mesure de la masse volumique à température ambiante

L’essai de dilatation libre permet de déduire de la masse volumique à 20˚la masse volu-
mique à chaud. L’essai de dilatation est présenté figure 3.3. Le calcul de la densité (3.4)
se fait simplement à l’aide de la formule suivante :

ρ(T) =
ρ(T = 20◦C)
(

1+ εth(T)
)3 (3.82)

Au vu de la courbe 3.4, nous ferons l’hypothèse d’une masse volumique égale pour la
martensite trempée et la martensite revenue. Pour la martensite trempée, l’évolution de la
densité en fonction de la température correspond à l’expression suivante :

ρ(T) = 7732.1−2.5918E−1T −4.6272E−5T2 (3.83)

et pour la phase austénitique :

ρ(T) = 7956.9−0.48954T−9.7052E−6T2 (3.84)

Ces évolutions sont présentées en figures 3.5 et 3.6.
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FIG . 3.3:essai de dilatation - Vc=1˚C/s,
Ta=1000˚C pendant 10 min avec refroi-
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FIG . 3.5: Evolution de la masse volu-
mique en phase métal de base
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FIG . 3.6: Evolution de la masse volu-
mique en phase austénitique

2.3 Mesure de la capacit́e calorifique

Ces essais ont été réalisés sur un calorimètre classique. Le principe de fonctionnement
d’un calorimètre classique est de venir mesurer le flux de chaleur fourni par le four à l’en-
semble du système étudié (contenant du four) lors de variations de température contrôlées
à l’intérieur de ce même four (voir figure 3.7).

Pour mesurer la capacité calorifiqueCpdu matériau, nous avons utilisé une méthode DSC
(Differential Scanning Calorimetry) en “continu”, qui consiste à mesurer un écart de flux
de chaleur entre un échantillon et un matériau de référence, tous les deux soumis à la
même variation de température et d’atmosphère. Pour cela, il faut effectuer trois essais
dans les mêmes conditions de chargement thermique :
– un essai blanc : cet essai a pour but de mesurer le fluxφ0 nécessaire au chauffage de
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l’intérieur du four, comprenant notamment le socle permettant de poser l’échantillon.
– un essai avec un échantillon de référence -par exemple en alumine- de masse connue

Mre f et de capacité calorifique connueCpre f . Le flux de chaleur ainsi mesuré estφre f .
– un essai avec l’échantillon à étudier de masseM1 de capacité calorifiqueCp1 à déterminer.
Une fois ces trois essais réalisés, on en déduitCp1 d’après la formule :

Cp1(T) =
φ1(T)−φ0(T)

φre f(T)−φ0(T)

Mre f

M1
Cpre f(T) (3.85)

FIG . 3.7:Schéma de principe d’un dila-
tomètre classique

T

s

20˚C

200˚C, 1h

1200˚C, 1h

20˚C

10˚C/min Four coupé
~20-30˚C/min

x2

FIG . 3.8:Chargement thermique réalisé
pour la mesure de Cp

Afin de pouvoir mesurer la chaleur latente de transformationmartensitique, nous avons
continué les mesures de flux lors du refroidissement. Le chargement thermique subi par
l’échantillon est présenté en figure 3.8. Le palier à 200˚C permet de stabiliser la température
à l’intérieur du four, mal asservi à basse température.Le chargement thermique est répété
une seconde fois pour caractériser la capacité calorifique de la martensite trempée sur
toute sa gamme de température (entre 20˚C et AC1), mais également pour observer la
différence de chaleur latente de transformation austénitique en fonction de la phase mère
(métal de base -martensite revenue- ou martensite trempée).

Les échantillons qui ont été utilisés sont des cylindres de diamètre 5mm et de hauteur
12mm. Lors de l’essai, on réalise un léger balayage d’argon à l’intérieur du four (0.6l/h)
afin d’éviter tout risque de corrosion à chaud. Nous avons ´egalement réalisé un second es-
sai dans les mêmes conditions, afin de vérifier la répétabilité de l’expérience. Un exemple
des flux de chaleur ainsi obtenus lors d’un chauffage pour lestrois configurations d’essai
(blanc, référence et échantillon) sont présentés en figure 3.9.

Le flux de chaleurΦ pour les deux cycles de chauffage et refroidissement pour lepremier
essai, est présenté en figure 3.10. La capacité calorifique qui en est déduite est tracée en
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FIG . 3.9: Flux de chaleur obtenus dans les trois configurations d’essai lors du second
cycle de chauffage du premier essai

figure 3.11, seulement pour les deux cycles de chauffage. La bonne répétabilité de ce type
d’essai est vérifiée figure 3.12.
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FIG . 3.10:Flux de chaleur obtenu lors des deux cycles thermiques avec ´echantillon pour
le premier essai

Au vu de l’ensemble de ces résultats , on peut faire plusieurs remarques :
– le passage du point de Curie (passage du domaine ferromagn´etique au domaine para-

magnétique, aux alentours de 750˚C) présente un pic endothermique quasi équivalent à
celui de la transformation austénitique pour ce qui est desénergies mises en jeu. Cette
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FIG . 3.11:Capacité calorifiqueCp obtenue pour le premier essai lors des deux cycles de
chauffage

transformation se fait dans une plage de température comprise entre 700˚C et 760˚C,
dans le cas de la vitesse de chauffage utilisée ici. Ce pointprésente également la parti-
cularité de modifier le signe de la dérivée de l’évolution des flux (et par conséquent de
la capacité calorifique) ce qui conduit à penser que le passage de ce point ne modifie
pas seulement les propriétés magnétiques, mais également la physique dont découlent
les propriétés thermiques du matériau.

– les capacités calorifiques du métal de base et de la martensite trempée présentent des
différences non négligeables lorsque l’on commence à d´epasser 300˚C, et cela jusqu’au
point de Curie.

– en se qui concerne la transformation austénitique, on observe une grosse différence de
pic entre une phase mère en phase métal de base et l’autre enmartensite trempée. La
transformation nécessite beaucoup plus d’énergie lorsqu’il faut transformer le métal de
base. On remarque que les températures de début de transformation AC1 sont quasi
identiques, et que la position du maximum des pics diffère entre les deux cas, ce qui
laisse présager des différences de cinétiques de croissance austénitique.

– en phase austénitique, la capacité calorifique est quasiconstante (environ 650JK−1).
– la transformation martensitique, qui est exothermique, fait intervenir des quantités d’énergie

beaucoup plus importantes que la transformation austénitique. On remarque également
la valeur anormalement haute de la température de début detransformationMS, norma-
lement aux alentours de 450˚C. Cela s’explique par une décarburation à haute température
qui a tendance à augmenterMS. Cela est confirmé par l’augmentation visible deMS lors
du second cycle.

Les évolutions de la capacité calorifique ainsi obtenue phase par phase sont présentées en
figures 3.13 et 3.14, et dans le tableau 3.5 pour le métal de base et la martensite trempée.
Pour l’austénite, nous prendrons une capacité calorifique constante égale à 680Jkg−1K−1.
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FIG . 3.12:Capacité calorifiqueCpobtenue lors du premier chauffage pour les deux essais
effectués

Ces résultats ne prennent pas en compte les pics de transformation, hormis pour la tran-
sition autour du point de Curie. Ces résultats ont été moyennés et extrapolés d’après les
résultats obtenus avec les deux essais réalisés.
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FIG . 3.13:Evolution de la capacité ca-
lorifique du métal de base
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FIG . 3.14:Evolution de la capacité ca-
lorifique en phase austénitique et mar-

tensitique trempée

Nous avons également à l’aide des courbes de flux de chaleur, calculé les chaleurs latentes
de transformation. Pour cela, on intègre le flux dans le pic de transformation, en supposant
la continuité de la capacité calorifique entre les deux phases (voir figure 3.15).

Les résultats obtenus pour les différentes transformations rencontrées sont présentées
dans le tableau 3.6. La donnée de chaleur latente de transformation liquide-solide a été
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T (˚c) CpMB(Jkg−1K−1) CpMT(Jkg−1K−1) CpAU(Jkg−1K−1)
20 440 435 680
100 460 450 ,,
150 480 470 ,,
180 490.6 476 ,,
200 494.5 484.8 ,,
250 510.4 510.6 ,,
300 531.8 525.8 ,,
350 554.7 543.77 ,,
400 578.3 563.65 ,,
450 609.4 593.96 ,,
500 653.5 626.6 ,,
550 692.6 651.19 ,,
600 743.9 681.33 ,,
700 917.7 738.89 ,,
725 1005.9 919.29 ,,
750 1176.7 1004.83 ,,
760 977.5 874.66 ,,
775 858 789.99 ,,
800 789.5 749.22 ,,
830 753.3 734.52 ,,
840 746.8 734.52 ,,
860 740 734.52 ,,
880 730 734.52 ,,
900 725 734.52 ,,
920 720 734.52 ,,

TAB. 3.5:Capacités calorifiques obtenues (MB : métal de base, MT : martensite trempée,
AU : austénite)

déterminée en utilisant Thermocalcc© (figure 3.16).

L↔S MB→AU MT→AU AU→MT
±270 -12 -8 67

TAB. 3.6:valeurs des chaleurs latentes calculées enkJ.kg−1
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t

Q L

FIG . 3.15:Chaleurs latentes de transforma-
tion calculées

FIG . 3.16: Chaleur latente de transforma-
tion liquide-solide déterminée avec Ther-

mocalc

2.4 Mesure de la diffusivit́e thermique

La conductivité thermiquek est mesurée grâce à une mesure de diffusivitéa, telle que :

a(T) =
k(T)

ρ(T)Cp(T)
(3.86)

Ces essais de diffusivité ont été réalisés par la méthode dite “flash” initialement développée
par Parker ([PJBA61]) et couramment employée pour la mesure de la diffusivité ther-
mique. Elle consiste à solliciter thermiquement un échantillon plan cylindrique de petites
dimensions par une brève impulsion thermique sur sa face avant. On mesure ensuite sa
réponse en température soit du côté de la face “irradiée” (technique face avant), soit sur
la face opposée (technique “face arrière”). La mesure de température est réalisée soit par
un détecteur optique type infra-rouge dans le cas de mesures à haute température, soit
par un thermocouple. La diffusivité thermique est calcul´ee par un logiciel en utilisant les
données de cette augmentation de température en fonctiondu temps.

Nous avons utilisé l’installation “Flash 1000” du SRMA/LA2M, permettant de réaliser
des mesures de diffusivité thermique entre 20˚C et 1000˚C sous atmosphère “statique”
d’hélium (voir ANNEXE 1). La source thermique assurant un chauffage uniforme de la
face avant de l’échantillon est constituée d’un laser (type Nd-phosphate) délivrant une
impulsion brève (< 200µs), et afin d’obtenir une impulsion laser homogène centrée sur
l’échantillon, un diaphragme en graphite est placé devant l’échantillon. La mesure de
l’élévation de température est effectuée via un thermocouple placé en face arrière (thermo-
couple type K). La réponse en température ainsi obtenue est appelé thermogramme (3.18).
Un schéma du dispositif expérimental (installation et porte échantillon) est présenté en
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Annexe 7.
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FIG . 3.17:Principe de détermination du paramètre de diffusivité thermique par méthode
Flash

La détermination de la diffusivitéa, se fait par analyse inverse (voir Fig. 3.17). Le modèle
direct du problème de conduction est déterminé grâce àdes solutions analytiques de type
Cowan ([Cow61] [Cow63] [CL63]). Il est nécessaire pour résoudre le problème direct de
connaı̂tre précisément la géométrie de l’échantillon à tout instant et la dilatation linéaire
du matériau. Les paramètres restant à ajuster sont les suivants :
– la diffusivité thermiquea(T) à la température T lors du flash laser ;
– le coefficient de convection frontal et radial ;
– le coefficient d’anisotropie de conduction (dans notre cas, on fera l’hypothèse d’une

conduction isotrope du matériau).

Un exemple de résultat d’un ajustement réalisé avec un logiciel dédié, nommé “Blitz”, est
donné figure 3.18.

La mesure de diffusivité a été réalisée au chauffage ainsi qu’au refroidissement, pour les
mêmes raisons que discuté précédemment. Le pas de mesure au chauffage est de 50˚C, et
au refroidissement de 100˚C (four éteint, donc vitesse de refroidissement non contrôlable).
Le cycle thermique est présenté en figure 3.19. Les résultats obtenus sont tracés en figure
3.20, pour la phase de chauffage et de refroidissement.

De ces résultats on peut tirer plusieurs remarques :
– on observe toujours une singularité avec changement de signe de l’évolution lors du

passage au point de Curie ;
– comme pour la capacité calorifique, l’évolution de la diffusivité en phase austénitique

varie relativement peu en fonction de la température, bienque l’on observe une nette
croissance avec l’augmentation de la température ;

– on observe une diffusivité en phase martensitique tremp´ee beaucoup plus faible qu’en
phase métal de base.
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FIG . 3.18: Exemple de thermogramme
obtenu, avec sa courbe d’ajustement

T

s

Vc=5˚C/min
environ

20˚C

plateau d'essai

50˚C

100˚C

FIG . 3.19:Cycle thermique pour l’essai
Flash

FIG . 3.20:Résultats des mesures de diffusivité au chauffage et au refroidissement

Afin de caractériser la diffusivité dans chacune des phases, on extrapole linéairement la
diffusivité en phase austénitique à haute température, et on suppose que la diffusivité en
phase martensitique évolue au dessus de 300˚C avec un écart constant par rapport à la
diffusivité en phase métal de base. Les figures 3.21 et 3.22, ainsi que les tableaux 3.7 à
3.9 présentent les résultats complets par phase.

2.5 Calcul de la conductivit́e thermique

La conductivité thermique est déduite des autres propri´etés thermiques d’après l’équation
3.86. Les résultats sont présentés en figures 3.23 et 3.24, ainsi que dans les tableaux 3.10
et 3.11.
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T (˚C) aMB (10−6m2s−1)
19 7.89
51 7.77
103 7.55
154 7.28
203 7.23
253 6.94
303 6.79
355 6.37
405 6.24
455 5.84
506 5.56
557 5.28
607 4.86
656 4.35
705 3.85
756 7.89
807 4.45
855 4.95
906 5.89

TAB. 3.7: Diffusivité obtenue en phase
métal de base

T (˚C) aMT (10−6m2s−1)
33 6.76
52 6.72
100 6.62
148 6.52
196 6.33
244 6.12
292 5.99
337 5.77
405 5.54
455 5.14
506 4.86
557 4.58
607 4.16
656 3.65
705 3.15
756 2.26
807 3.75
855 4.25
906 5.19

TAB. 3.8:Diffusivité obtenue en phase mar-
tensite trempée
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FIG . 3.21: Evolution finale de la diffu-
sivité en phase métal de base après ex-

trapolation
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FIG . 3.22: Evolution finale de la diffu-
sivité en phase austénitique et martensi-

tique trempée après extrapolation
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T (˚C) aAU (10−6m2s−1)
434 4.78
480 4.96
524 5.14
571 5.25
659 5.39
747 5.57
834 5.79
906 5.89
958 5.98
1000 6.02
1100 6.07
1200 6.12
1300 6.17
1400 6.22

TAB. 3.9:Diffusivité obtenue en phase austénite

T (˚C) kMBW.m−1 kMAW.m−1

20 26.82 22.52
100 27.3 22.95
200 27.92 23.56
300 27.62 24.09
400 27.5 23.79
500 27.58 23.11
600 27.33 21.42
700 26.59 19.39
750 26.16 17.05
800 26.33 21.05
850 27.64 24.74
900 31.86 28.44

TAB. 3.10:Conductivité thermique calculée en phase métal de base (MB) et martensite
trempée (MA)

3 Identification du comportement (thermo-) mécanique

3.1 Objectif

L’identification du modèle présenté en début de ce chapitre, nécessite une campagne de
caractérisation du comportement thermo-mécanique de chacune des phases apparaissant
dans le matériau lors d’une opération de soudage, c’est àdire le métal de base (martensite
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T (˚C) kAUW.m−1

434 25.33
480 26.03
524 26.9
571 27.21
659 27.06
747 28.73
834 29.69
906 30.06
958 30.41
1000 30.52
1200 30.61
1300 30.64
1400 30.67

TAB. 3.11:Conductivité thermique calculée en phase austénitique(AU)
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FIG . 3.23:Evolution de la conductivité
calculée en phase métal de base
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FIG . 3.24: Evolution finale de la
conductivité calculée en phases
austénitique et martensitique trempée

revenue), l’austénite et la martensite brute de trempe.

Ces essais mécaniques doivent permettre d’identifier :
– le comportement élasto-viscoplastique du matériau en fonction de la température. La

caractérisation pour chacune des phases a été réalisée sur l’ensemble de la gamme de
température d’apparition possible de chacune de ces phases entre 20 et 900˚C.

– le comportement en déformation thermique de chacune des phases ainsi que la variation
de volume associée aux changements de phase. Cela consisteà caractériser la dilatation
thermique du matériau.

– la plasticité de transformation, qui apparaı̂t lors d’unchangement de phase sous contrainte.
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Cette campagne d’essai de caractérisation a été réalisée au LMT-Cachan sur le dispositif
expérimental présenté ci dessous.

3.2 Présentation du dispositif exṕerimental pour les essais ḿecaniques
à chaud

Le dispositif expérimental utilisé pour cette campagne expérimentale est principalement
constitué d’une machine de traction-torsion hydrauliqueMTS, d’un système de chauffage
par induction, d’un système de pilotage et d’acquisition géré par ordinateur ainsi que de
divers appareils de mesure. La photo 3.25 ainsi que le schéma 3.26 montrent une vue
d’ensemble de ces moyens expérimentaux utilisés.

Machine de 
traction-compession-torsion

Panneau de contrôle

commande du chau� age

inducteur

pines de 
l'extensomètre

éprouvette

thermocouple

FIG . 3.25:Photo du montage expérimental [Vin06]

3.2.1 La machine de traction/torsion

Il s’agit d’une machine MTS électro-hydraulique d’une capacité de 50KN en traction.
Cette machine peut être asservie soit en effort -mesuré par une cellule MTS à jauges-, soit
en déplacement du vérin -situé en bas du bâti-, soit en d´eformation locale -mesurée par un
extensomètre- (voir 3.25). Le pilotage peut être manuel -grâce au panneau de commande-,
ou par un signal analogique extérieur produit par un générateur de fonctions ou un ordi-
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FIG . 3.26:Schéma du montage à chaud

nateur.

3.2.2 Leséprouvettes

La forme des éprouvettes (voir figure 3.27) est choisie de manière à limiter les risques de
flambage en compression avec une longueur de partie utile (12mm) compatible avec la
base de mesure de l’extensomètre.
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FIG . 3.27:Géométrie de l’éprouvette
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FIG . 3.28:Photo d’une éprouvette de traction

3.2.3 Syst̀eme de chauffage

Le mode de chauffage utilisé est constitué d’un générateur apériodique haute fréquence
et d’un inducteur électromagnétique (voir figure 3.25). Le choix de la forme de l’induc-
teur est dicté par deux contraintes. La première est l’accès facile à l’éprouvette tant pour
son montage que pour celui de l’extensomètre et des thermocouples, la seconde étant une
bonne répartition de la température sur la partie utile del’éprouvette. L’inducteur à deux
étages choisi produit deux zones chaudes de part et d’autredes points de fixation de l’ex-
tensomètre. La partie centrale de la partie utile est alorschauffée par conduction.

L’écart de température entre les points chauds et le centre de l’éprouvette est d’environ±
10˚C à 1000˚C. Lors des essais à chaud, les têtes d’amarrage et l’inducteur sont refroidis
par un système de circulation d’eau à débit constant, l’extensomètre étant refroidi grâce à
un ventilateur.

3.2.4 Mesure et contr̂ole de la temṕerature

Afin de contrôler l’homogénéité en cours d’essai de la température dans la partie utile
de l’éprouvette, la mesure de la température se fait par des thermocouples de type K
(Chromel-Alumel) soudés à proximité des tiges de l’extensomètre et au milieu de la par-
tie utile de l’éprouvette.

Un écart de température entre le point de soudure (point chaud) et l’extrémité du ther-
mocouple (point froid) produit dans ce dernier une tension proportionnelle à cet écart
de température qui vaut approximativement 0,04mV/˚C ce qui implique l’utilisation d’un
amplificateur de tension à la sortie du thermocouple.

Le contrôleur de température EUROTHERM utilisé pour lesessais fonctionne en pro-
grammateur (permettant d’imposer des rampes et des plateaux isothermes) et en régulateur
de type P.I.D. (Proportionnel, intégrateur, dérivateur).
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3.2.5 Capteur de d́eformation

La déformation moyenne de la partie utile de l’éprouvetteest mesurée par un exten-
somètre à chaud M.T.S. avec des tiges en alumine (permettant de limiter les pertes par
conduction au niveau de ces tiges). Ces tiges, positionnées dans deux empreintes coniques
usinées sur l’éprouvette (voir figure 3.29), transmettent mécaniquement un déplacement
à une lamelle équipée de jauges située à l’arrière de l’extensomètre.

éprouvette

0,2mm

50˚
60˚

FIG . 3.29:Logement des tiges de l’extensomètre

3.3 Essais ŕealiśes

Afin d’identifier le comportement thermo-mécanique du mat´eriau, nous utilisons princi-
palement trois types d’essais :
– essai de traction monotone ;
– essai de viscosité (ou essai de traction à vitesse variable) présenté en 3.3.1 ;
– essai cyclique (ou traction-compression pour différentes amplitudes de chargement)

présenté en 3.3.2.

L’ensemble des essais réalisés sont présentés dans lestableaux qui suivent, pour les phases
métal de base (3.12), austénitique (3.13) et martensitique trempée (3.14).

3.3.1 Essai de viscosité

L’essai dit de viscosité se compose de deux phases distinctes. La première phase consiste
en un essai de traction à différentes vitesses de déformation. Les trois vitesses de déformation
choisies pour cet essai sont successivement 10−3, 10−4 et 10−5 s−1. Ce schéma est répété
deux fois avant un essai de relaxation, aux alentours de 7% dedéformation. Cet essai
permet de bien rendre compte des effets de viscosité à la température étudiée. Le pilotage
en déformation de l’essai de viscosité est présenté en figure 3.30.
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matériau

n ˚ T (˚C) Type d’essai Commentaires
1 ambiante traction monotone ε̇=10−5 s−1 → 20 %
2 ambiante traction monotone ε̇=10−4 s−1 → 8 %
3 ambiante viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
4 ambiante cycles avec relaxations ε̇=10−4 s−1 amplitude 2 et 4 %
5 ambiante cycles à amplitude croissante ε̇=10−4 s−1 → 11 %
6 ambiante cycles à amplitude croissante ε̇=10−4 s−1 → 12 %
7 200˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
8 200˚C cycles avec relaxations ε̇=2.10−4 s−1 amplitude 2 et 4 %
9 300˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 6 %
11 300˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
12 300˚C cycles avec relaxations ε̇=10−4 s−1 amplitude 2 et 4 %
13 400˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
14 400˚C cycles avec relaxations ε̇=2.10−4 s−1 amplitude 1.5 %
15 500˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
16 500˚C cycles avec relaxations ε̇=2.10−4 s−1 amplitude 1 et 2 %
17 700˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7 %
18 700˚C cycles avec relaxations ε̇=2.10−4 s−1 amplitude 1 et 2 %

TAB. 3.12:Résumé des essais en phase métal de base

n˚ T (˚C) Type d’essai Commentaires
19 500˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7.5%,Ta=900˚C
20 500˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7%,Ta=1000˚C
21 600˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7.3%,Ta=900˚C
22 600˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7.7%,Ta=1000˚C
23 700˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 ,Ta=900˚C
24 700˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 ,Ta=1000˚C
25 700˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 ,Ta=1000˚C
26 800˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 6.7%,Ta=1000˚C
27 900˚C viscosité avec relaxation ε̇=10−5, 10−4 et 10−3 s−1 → 7%,Ta=1000˚C

TAB. 3.13:Résumé des essais en phase austénitique -Ta : température d’austénitisation

3.3.2 Essai cyclique

L’essai dit cyclique consiste à réaliser des cycles de traction/compression à deux ampli-
tudes différentes (quand cela a été possible). Ces essais n’ont été réalisés que pour le
matériau en phase métal de base. La valeur des amplitudes dépend de la température de
l’essai. La sensibilité au flambage augmentant avec la température, les amplitudes ont été
choisies plus faibles pour les températures plus élevées (voir Tab. 3.12).
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n˚ T (˚C) Type d’essai Commentaires
28 25 ˚C traction monotone ε̇=10−3 → rupture
29 500 ˚C traction monotone ε̇=10−3 → rupture
30 600˚C traction monotone ε̇=10−3 → rupture
31 750˚C traction monotone ε̇=10−3 → rupture

TAB. 3.14:Résumé des essais en phase martensitique trempée
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FIG . 3.30:Exemple de pilotage en déformation de l’essai de viscosit´e

Durant cet essai, on réalise plusieurs relaxations (typiquement quatre) à la valeur maxi-
male des amplitudes des cycles (figure 3.31). Ces relaxations permettent à nouveau de
quantifier la viscosité, avec en plus l’influence sur la contrainte visqueuse de la déformation
plastique cumulée et de la pré-déformation.

3.3.3 Ŕesultats des essais en phase métal de base

A température ambiante Pour cette température, nous avons réalisé préalablement
quelques essais permettant une identification qualitativedes écrouissages du matériau.
Nous avons réalisé deux essais de traction monotone avec une vitesse de déformation
différente (voir Fig. 3.32), ainsi que deux essais de traction/compression à amplitude
croissante (voir Fig 3.33 et 3.34). Ces essais “complémentaires” n’ont pas été utilisés
pour l’identification du modèle, mais pourraient servir d’essais de validation.

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



178
Identification du comportement thermique et thermo-mécanique multiphasique du
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FIG . 3.31:Exemple de pilotage en déformation de l’essai cyclique
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FIG . 3.32:Essais complémentaires de traction monotone à température ambiante

L’essai figure 3.34, permet sur les quatre premières charges/décharges, de voir que l’écrouissage
est essentiellement de type cinématique. On remarque également sur l’essai de viscosité
(voir Fig. 3.35 et 3.36) l’importance de la contrainte visqueuse (plus de 60MPa evecε̇
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FIG . 3.33:Essai complémentaire n˚1 de
traction/compression à amplitude crois-

sante
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FIG . 3.34:Essai complémentaire n˚2 de
traction/compression à amplitude crois-

sante

égal à 10−3s−1). On remarque également une légère influence de la déformation plastique
cumulée sur la contrainte visqueuse (voir Fig. 3.38).
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FIG . 3.35: Essai de viscosité à
température ambiante
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FIG . 3.36: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à température ambiante

Il est également très intéressant de tracer l’évolution du durcissement -adoucissement aux
cours des cycles de traction/compression. La définition dudurcissement est la suivante :

χ =

(

∆σ
2

)

N
−
(

∆σ
2

)

0
(3.87)

avec
(∆σ

2

)

N la demi amplitude de contrainte auNeme cycle et
(∆σ

2

)

0 la demi amplitude
de contrainte au premier cycle. Un durcissement croissant,peut être pris en compte dans
les modèles de comportement à l’aide d’écrouissages supplémentaires lents ([Pet06]).
Dans le cas d’une diminution au cours des cycles, cela peut être dû soit à de l’adoucis-
sement cyclique, soit à de l’endommagement. La figure 3.39 présente le durcissement
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FIG . 3.37:Essai cyclique à température
ambiante
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FIG . 3.38: Essais de relaxation lors de
l’essai cyclique à température ambiante

pour ε̇ = 10−4

-adoucissement à l’ambiante.
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FIG . 3.39:Durcissement aux cours des cycles pour l’essai cyclique à 20˚C

On remarque que l’on a un adoucissement cyclique continu, relativement important pour
un essai à température ambiante. Cet adoucissement semble être également sensible à
l’amplitude de déformation plastique, et peut-être en partie corrélé à l’évolution de la
contrainte visqueuse.

A T=200˚C L’essai de viscosité (figure 3.40) présente différentesparticularités. La première
de ces particularités est la présence d’instabilités encontrainte, notamment visibles pour
la plus grande vitesse de déformation (10−3) lors de la traction, mais en particulier sur
l’essai de relaxation (3.41). On a également une tendance `a l’inversion de la sensibilité à
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la vitesse de sollicitation. En effet, sur la deuxième partie de la courbe de traction, on a
une contrainte visqueuse pourε̇ = 10−5s−1 plus importante que pourε̇ = 10−4s−1.
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FIG . 3.40:Essai de viscosité à 200˚C
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FIG . 3.41: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 200˚C

Le phénomène de vieillissement dynamique (DSA, Dynamic-strain-ageing), qui se mani-
feste par une sensibilité négative à la vitesse de sollicitation, est à corréler avec l’écoulement
plastique “saccadé”, appelé effet de Portevin-Le-Chatelier. Ce phénomène est bien connu
dans les alliages d’aluminium ([KE91], [BBB+06]), mais également présent dans cer-
tains aciers ([Sac82]). Parallèlement, on voit apparaı̂tre des bandes de localisation par
exemple lors d’essais de traction. Ces bandes sont généralement parallèles entre elles
et se déplacent le long de l’éprouvette (voir Fig 3.42). Physiquement, le vieillissement
dynamique est dû à la diffusion rapide d’atomes en solution dans la matrice couplé au
mouvement des dislocations, ce qui conduit à ces instabilités.

Le vieillissement dynamique a déjà été étudié pour les nuances de 9Cr1-Mo ([GCWB06],
[KSSK97]), apparaissant typiquement dans la gamme de temp´erature 200-450˚C. Cer-
tains ont pris en compte ce phénomène dans les modèles mécaniques ([HK01], [YT99]).
On observe une augmentation de la contrainte à la rupture etaccompagnée d’une baisse
de ductilité. D’après [KSSK97], la carburation obtenue après le traitement de normali-
sation (trempe et revenu), entraı̂ne une sensibilité plusou moins forte au vieillissement
dynamique. On note également que la résistance à la rupture et à la fissuration est affaiblie
en présence de vieillissement dynamique (voir Fig. 3.43).
On remarque que pour l’essai cyclique (voir Fig. 3.44), il n’y a quasiment pas d’in-
stabilités en contrainte. Cela peut s’expliquer par la faible vitesse de sollicitation (ε̇ =
2.10−4s−1). On remarque tout de même des instabilités sur les courbes de relaxation (voir
Fig. 3.45).

A T=300˚C Pour cette température, l’effet PLC est encore plus prononcé que pour
200˚C. Les importantes instabilités en contrainte lors des variations de vitesse de solli-
citations sont amplifiées par l’asservissement en déformation de la machine. En effet, la
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matériau

FIG . 3.42: Bandes de localisation dans
un alliage d’alluminium Al-3.5%Mg,

d’après [PSE52]

FIG . 3.43: Evolution de la résistance
à la ruptureJIC et de la propagation
de fissure dJ/da en fonction de la
température sur un acier martensitique à

12%Cr, d’après [GCWB06]
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FIG . 3.44:Essai cyclique à 200˚C
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FIG . 3.45: Essais de relaxation lors de
l’essai cyclique à 200˚C pourε̇ = 2.10−4

sensibilité négative à la vitesse ainsi que les sauts de contrainte perturbent le PID de l’as-
servissement. On le voit très bien si l’on trace l’évolution de la vitesse de déformation en
fonction du temps en cours de l’essai (3.46).

L’essai de viscosité a été doublé (figure 3.47), afin d’observer la répétabilité de ce genre
d’essai en présence d’un phénomène de vieillissement dynamique. On remarque que la
réponse en contrainte pour les deux essais réalisés dansles mêmes conditions est quasi
identique, même au niveau de la distance en déformation entre deux sauts de contrainte
pour la plus haute vitesse de sollicitation, sauts pouvant ˆetre dûs au passage d’une bande
de localisation. Cela prouve que ce phénomène n’est pas aléatoire (et on pourrait montrer
qu’il dépend de la raideur de la machine de traction).
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FIG . 3.46:Vitesse de déformation mesurée lors de l’essai de viscosité à 300˚C
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FIG . 3.47:Essais de viscosité à 300˚C
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FIG . 3.48:Relaxations en fin des essais
de viscosité à 300˚C

On observe également une grosse différence qualitative et quantitative lors des relaxa-
tions pendant l’essai de viscosité (voir Fig. 3.48), ce quipeut être également attribué à ce
phénomène de vieillissement dynamique. Comme à 200˚C, l’essai cyclique n’est presque
pas affecté par le vieillissement dynamique (voir Fig. 3.49), hormis pour les relaxations
(figure 3.50).

A T=400˚C On a toujours présence à cette température de vieillisssment dynamique,
mais mais avec des effets moins importants qu’à 300˚C. On a beaucoup moins d’insta-
bilités en contrainte, comme on peut le voir sur les relaxations de l’essai cyclique (voir
Fig. 3.54). On observe toujours de l’adoucissement cyclique (voir figure 3.55), dont la
cinétique est équivalente à celle observée à température ambiante.
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FIG . 3.49:Essai cyclique à 300˚C
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FIG . 3.50: Essais de relaxation lors de
l’essai cyclique à 300˚C pourε̇ = 10−4
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FIG . 3.51:Essais de viscosité à 400˚C
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FIG . 3.52: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 400˚C
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FIG . 3.53:Essai cyclique à 400˚C
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FIG . 3.54: Essais de relaxation lors
de l’essai cyclique à 400˚C pouṙε =

2.10−4s−1

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



Identification du comportement (thermo-) mécanique 185
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FIG . 3.55:Durcissement aux cours des cycles pour l’essai cyclique à 400˚C àε = 1.5%

A T=500˚C A cette température, on n’a plus de vieillissement dynamique. Les instabi-
lités visibles sur l’essai de viscosité (figure 3.56) sontuniquement dues à un problème de
réglage du PID.
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FIG . 3.56:Essais de viscosité à 500˚C
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FIG . 3.57: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 500˚C

Comme pour l’essai à température ambiante (voir Fig. 3.38) ou pour l’essai à 700˚C (voir
Fig. 3.65), les courbes de relaxation mesurées lors de l’essai cyclique (figure 3.59) per-
mettent de conclure que :
– on a une influence de la déformation plastique cumulée surla contrainte visqueuse. La

déformation plastique a tendance à diminuer cette contrainte visqueuse.
– cette influence s’estompe lorsque que l’on arrive aux alentours de la seconde relaxation

avec augmentation de la déformation plastique cumulée. On n’observe pas grâce à ces
courbes une influence notable de l’amplitude en déformation sur la contrainte de vis-
queuse.
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FIG . 3.58:Essai cyclique à 500˚C
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FIG . 3.59: Essais de relaxation lors de
l’essai cyclique à 500˚C pourε̇ = 2.10−4

On a pour les relaxations effectuées aussi bien lors de l’essai de viscosité (voir Fig.
3.57) que lors de l’essai cyclique, une non saturation de la contrainte (voir Fig. 3.61). La
température n’étant pas assez importante pour l’on ait dela recristallisation, ce phénomène
est la manifestation de ce que l’on appelle la restauration d’écrouissage. La restauration
permet un adoucissement du matériau par le réarrangementet l’annihilation en général
partielle des défauts cristallins. La restauration d’écrouissage peut être soit dynamique,
lorsque cet adoucissement dépend de la vitesse de déformation plastique cumulée ˙p, ou
statique lorsqu’il dépend du temps. Ici, il s’agit de restauration statique.
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FIG . 3.60:Durcissement aux cours des
cycles pour l’essai cyclique à 500˚C
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sai de relaxation
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A T=700˚C A cette température, l’essai de viscosité (figure 3.62) suggère que l’on a
globalement très peu d’écrouissage. On voit apparaı̂tresur cette même courbe de l’adou-
cissement qui pourrait être lié à un début de recristallisation. Il n’est donc pas étonnant de
voir également un adoucissement lors des essais de relaxation (voir Fig. 3.63 et 3.65). On
a également beaucoup d’adoucissement cyclique (voir Fig.3.66).
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FIG . 3.62:Essais de viscosité à 700˚C
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FIG . 3.63: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 700˚C
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FIG . 3.64:Essai cyclique à 700˚C
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FIG . 3.65: Essais de relaxation lors de
l’essai cyclique à 700˚C pourε̇ = 2.10−4

3.3.4 Ŕesultats des essais en phase austénitique

Pour les essais en phase austénitique, nous n’avons réalisé que des essais de viscosité.
Des essais de traction/compression, nécessaires pour identifier la partie cinématique de
l’écrouissage, devront être réalisés ultérieurement si il apparaı̂t qu’il y a changement du
signe des contraintes en phase austénitique lors du soudage.

Avant de réaliser l’essai proprement dit, on réalise un traitement thermique d’homogénéisation
identique pour tous les essais. Le comportement mécaniqueen phase austénitique dépend
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FIG . 3.66:Durcissement aux cours des cycles pour l’essai cyclique à 700˚C

de ce traitement thermique via la dissolution plus ou moins complète des carbures et la
croissance de taille de grain. Dans un premier temps, nous avons choisi de réaliser un
traitement thermique assurant à la fois la dissolution complète des carbures, et l’absence
de croissance de grain austénitique, soit 1000˚C pendant 10 minutes (voir Fig. 3.67).

temps

température

Vc=1C/s

10 minTa=1000C

Vr=5C/s

T d'essai

FIG . 3.67: Caractéristiques du traitement thermique d’homogénéisation pour les essais
en phase austénitique

Pour les essais entre 500 et 700˚C, on réalise deux essais dans les mêmes conditions
de chargement thermique, mais avec une température de traitement d’homogénéisation
différente, viz. 900˚C, température pour laquelle on ne devrait pas avoir dissolution complète
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des carbures. On pourra donc voir quantitativement l’influence de la carburation sur les
propriétés mécaniques en phase austénitique. Ces essais supplémentaires ne seront par
contre pas utilisés pour l’identification du comportementmécanique.

T=500˚C On note sur les courbes 3.68 des différences qualitatives et quantitatives sur
la réponse en contrainte en fonction de la température du traitement d’homogénéisation.
On a également présence de vieillissement, même en phaseausténitique.

L’écrouissage pourTa = 1000C̊ est quasi linéaire, alors que l’on a pourTa = 900C̊
présence d’un écrouissage non-linéaire saturant rapidement à une valeur d’environ 40MPa.
L’écrouissage linéaire semble équivalent dans les deuxcas. La présence de carbures -
dissous à 1000˚C- semble donc responsable de la partie non-linéaire de l’écrouissage. La
présence de carbures fait également diminuer la contrainte visqueuse.
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FIG . 3.68: Essais de viscosité à 500˚C
en phase austénitique
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FIG . 3.69: Relaxation en fin des es-
sais de viscosité à 500˚C en phase

austénitique

A T=600˚C Pour cette température, on fait les mêmes remarques que pour 500˚C, le
vieillissement dynamique étant plus actif à cette température. La différence en contrainte
entre les deux courbes (voir figure 3.70) est similaire à celle qui est observée à 500˚C.

A T=700˚C Pour l’essai àTa = 900C̊, on a localisation de la déformation dès le début
de l’essai juste à côté de la zone utile de l’éprouvette,en section constante. Pour les deux
essais àTa = 1000C̊, on a eu rupture avant de pouvoir faire la relaxation.

A T=800˚C A cette température, on observe très peu d’écrouissage.On note également
la présence de restauration d’écrouissage sur les courbes de relaxation (voir Fig. 3.74).
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FIG . 3.70: Essais de viscosité à 600˚C
en phase austénitique
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FIG . 3.71: Relaxation en fin des es-
sais de viscosité à 600˚C en phase
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FIG . 3.72:Essais de viscosité à 700˚C en phase austénitique

A T=900˚C On n’observe presque plus d’écrouissage, la contrainte visqueuse mesurée
en relaxation (voir Fig. 3.76) étant proche de la contrainte maximale atteinte (à 15MPa
après) (figure 3.75). On a d’ailleurs très peu de restauration d’écrouissage.

3.3.5 Ŕesultats des essais en phase martensitique trempée

Pour la phase martensitique, nous n’avons réalisé que desessais de traction simple, suffi-
sant pour identifier le comportement mis en jeu lors d’un essai DISK-SPOT avec un seul
chauffage, au cours duquel la phase martensitique ne se plastifie pas, hypothèse qui devra
être validée par la suite par des simulations.
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FIG . 3.73:Essai de viscosité à 800˚C en
phase austénitique
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FIG . 3.74: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 800˚C en phase austénitique
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FIG . 3.75:Essai de viscosité à 900˚C en
phase austénitique
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FIG . 3.76: Relaxation en fin d’essai de
viscosité à 900˚C en phase austénitique

Ces essais de traction monotones ont été réalisés avec une vitesse de sollicitation de
10−3s−1. La forte valeur de la limite élastique de la martensite à température ambiante
ne permet pas d’atteindre la plasticité avec les éprouvettes utilisées (voir Fig. 3.27), la ca-
pacité de la machine utilisée étant de 100kN. Pour des études plus fines de caractérisation
de cette phase, il faudrait redimensionner les éprouvettes.

Afin d’obtenir des éprouvettes en martensite trempée, nous ne pouvons pas utiliser le
dispositif de chauffage à induction en partant d’une éprouvette en métal de base, ce qui
conduirait à une partie utile de l’éprouvette plus résistante que les têtes de l’éprouvette.
Il est donc nécessaire de transformer l’ensemble de l’éprouvette en martensite, avant de
réaliser les essais à chaud avec le chauffage à induction.

La martensite a été obtenue sur l’ensemble de l’éprouvette en réalisant le traitement ther-
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mique de transformation martensitique dans un four à convection. Ce traitement consiste
en un maintien à 1000˚C pendant 20 minutes (comme le traitement d’homogénéisation
fait avant la caractérisation de la phase austénitique).Le refroidissement se fait à l’air.
Afin d’éviter la corrosion à chaud des éprouvettes à l’intérieur du four, ne pouvant effec-
tuer de balayage de gaz inerte à l’intérieur, nous avons d´eposé une peinture thermique sur
la surface des éprouvettes.
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FIG . 3.77:Résultats des essais de traction monotone en phase martensitique

Les résultats de ces essais sont donnés figure 3.77. L’essai à 600˚C a subi rapidement une
localisation de la déformation hors de la zone utile, entraı̂nant une rupture précoce. Les
essais réalisés tendent à prouver que ce matériau à l’´etat martensitique serait plutôt ductile.
Il convient de noter que ces essais devraient être complétés par une étude de l’évolution
microstructurale de la martensite lors du chauffage (revenu).

3.4 Identification du comportement élasto-viscoplastique en phase
métal de base

L’identification du comportement mécanique du métal de base à différentes températures
a été réalisée de façon isotherme, les paramètres matériau étant identifiés température par
température indépendamment.
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3.4.1 Mod̀eleélasto-viscoplastique isothermèa écrouissages isotrope et cińematique

Dans un cas isotherme uniaxial monophasique, soitσ et ε la contrainte et la déformation
suivant l’axe de chargement. La déformation totale est la somme de la déformation élastique
εe et de la déformation viscoplastiqueεvp. La loi d’élasticité isotrope entraı̂ne :

σ = E
(

ε− εvp− εth
)

(3.88)

Le critère d’élasticité de Von Mises s’écrit :

f p =

√

2
3

((s−X) : (s−X))−R−σy =

√

2
3

(

3
2

σ−X

)2

−R−σy

= σ− 3
2

X−R−σy (3.89)

avec X la variable cinématique, somme des variables d’écrouissage cinématique non-
linéaireX1 et linéaireX2, et avecσy la limite d’élasticité. En plasticité (f p ≥ 0), la taux
de déformation plastique s’écrit :

ṗ =

√

2
3

ε̇vp : ε̇vp = ε̇∞

[

sinh

(

f p

K

)]N

= ε̇∞

[

sinh

(

σ− 3
2X−R−σy

K

)]N

(3.90)

où, dans le cas de la loi de Norton :

ṗ =

(

〈

σ− 3
2X1− 3

2X−σy−R
〉

K

)N

(3.91)

Les lois d’évolution des écrouissages s’écrivent :

Ṙ= b(R−R∞) ṗ soit R= R∞ (1−exp(−bp)) (3.92)

Ẋ1 = C1ε̇vp− γ1X1ṗ (3.93)

Ẋ2 = C2ε̇vp (3.94)
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FIG . 3.78:Représentation des écrouissages dans le cas uniaxial

Les paramètres à identifier pour chacune des températures d’essai sont au nombre de dix :

E, σy, ε̇∞, K, N, R∞, b, C1, γ1, C2

L’intégration de ces lois de comportement a été réalis´e dans Matlabc© en utilisant la
méthode de Runge-Kutta déjà présentée dans le second chapitre. Le système différentiel
à résoudre s’écrit pour un chargement en déformationε̇t :







































σ̇ = Eε̇e

ε̇e = ε̇t − ṗsign
(

σ− 3
2X1− 3

2X2
)

ṗ = ε̇∞

[

sinh

(

〈σ− 3
2X1− 3

2X−σy−R〉
K

)]

R= b(R∞ −R) ṗ
Ẋ1 = C1ṗsign

(

σ− 3
2X1− 3

2X2
)

− γ1X1ṗ
Ẋ2 = C2ṗsign

(

σ− 3
2X1− 3

2X2
)

(3.95)

3.4.2 Proćedure d’identification et r ésultats

Identification du module d’Young Cette identification se fait par régression linéaire
dans la partie élastique initiale, d’après l’essai de viscosité. Les résultats d’identification
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FIG . 3.79: Identification du module
d’Young d’après l’essai de viscosité
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FIG . 3.80: Limite d’élasticité à 0.2%
d’après les essais de viscosité

du module d’Young sont présentés en figure 3.79.

On profite également de cette identification pour déterminer la limite d’élasticité appa-
rente à 0.2% (σy

0.2%). On a visiblement sur ces deux courbes un problème aux autours
des 200-300˚C, qui semblerait lié à la présence d’effet Portevin-Le Chatelier dans cette
gamme de tempéraure. Nous ne prendrons pas en compte ces points par la suite. On
présente également le module d’Young obtenu sur une autrenuance de 9Cr1Mo, le F82H,
utilisé également dans l’industrie nucléaire (voir [TRSS02] ).

On fera l’hypothèse tout au long de ce travail que le coefficient de Poisson dont l’influence
est négligeable est constant et égal à 0.3, d’après [TM91].

Identification de la viscosit́e Un essai de relaxation isotherme permet d’identifier la
viscosité du matériau, si l’on fait un certain nombre d’hypothèses. La partition des déformations
donne :

εt = εe+ εvp (3.96)

On postule également une partition des contraintes telle que :

σ = σvp+σv (3.97)

avecσv la contrainte visqueuse etσvp la contrainte correspondant à la somme des écrouissages
et de la limite d’élasticité :σvp = σy + 3

2X1 + 3
2X2 +R. La déformation totale étant nulle

lors d’un essai de relaxation (εt = 0), d’après la loi d’élasticité, on a :
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ε̇e = −ε̇vp = − σ̇
E

(3.98)

Si l’on suppose que la variation des écrouissages est trèsfaible devant la variation de la
contrainte visqueuse, ce qui est justifié par la faible variation de déformation plastique lors
d’un essai de relaxation, on peut considérerσvp comme étant une constante, représentant
la valeur à saturation de la contrainte lors de l’essai de relaxation appeléeσ∞ (sauf dans
le cas où il y a restauration d’écrouissage). Le principe de dépouillement des essais de
relaxation est présenté en figure 3.81.

0

t
pente=

FIG . 3.81:Principe de dépouillement des essais de relaxation

Si il y a restauration d’écrouissage, nous faisons l’hypothèse que l’effet de la restauration
d’écrouissage entraı̂ne une décroissance linéaire de la contrainte lors de l’essai de relaxa-
tion, comme cela est suggéré en figure 3.61. La restauration statique d’écrouissage peut
s’exprimer comme un terme correctif de l’évolution des écrouissages ([Cha78] [CMP95],
[Ohn90] [AKO00]), qui peut s’écrire en isotherme uniaxial:







Ṙ= R∞ (R−R∞) ṗ−cr

(

R
br

)mr

Ẋi = Ci ε̇p− γiXi ṗ−
(

‖Xi‖
ai

)mi Xi
‖Xi‖

(3.99)

oùcr , br , mr , ai etmi sont les paramètres de restauration. Dans le cas où l’on neconsidère
que de la restauration de l’écrouissage cinématique non-linéaire ([Pet06]), et que l’on a
mi = 1, on a une décroissance quasi linéaire enXi, donc enσ. La linéarité de la décroissance
en contrainte observée lors des relaxations présentant de la restauration, permet de se pla-
cer dans ce cas particulier. Afin de pouvoir appliquer le dépouillement présenté précédemment,
nous enlèverons donc au préalable la partie linéaire estimée de la restauration, comme
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illustré par la figure 3.82. La pente de la droite censée représenter la restauration corres-
pond, si on néglige l’évolution deX due à l’évolution deεvp, au paramètre de restauration
1
ai

dans l’équation 3.99.
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FIG . 3.82:Traitement de la restauration statique sur les courbes de relaxation, dans le cas
de la première relaxation de l’essai cyclique à 500˚C

Le résultat du dépouillement des courbes de relaxation est présenté en figure 3.83, pour
les températures où l’on a pas de vieillissement dynamique. Ces résultats sont donnés
d’après la première courbe de relaxation de l’essai cyclique. En effet, dans le cas du sou-
dage, les déformations plastiques sont relativement faibles devant celles que l’on atteint
dans le cas de l’essai cyclique. La viscosité pourε̇vp = 10−3s−1 peut être aussi déduite de
la relaxation de l’essai de viscosité.

Les paramètres de la loi de viscosité (Norton et loi en sinus hyperbolique) sont ajustés
pour coller au mieux aux résultats expérimentaux. Le résultat obtenu par exemple pour
T=500˚C est donné en figure 3.84, la loi de Norton étant identifiée pour les vitesses les
plus grandes.

Les résultats pour l’ensemble des températures sont présentés dans le tableau 3.19. Pour
les températures 200 et 300˚C, les paramètresN et ε̇0 pour la loi en sinus hyperbolique
et l’exposantN pour la loi de Norton ont été interpolés. Les valeurs deK pour les deux
lois sont déduites de la connaissance des contraintes visqueuses avant relaxation de l’es-
sai cyclique et de viscosité (les instabilités ne permettant pas de réaliser le dépouillement
proposé).
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FIG . 3.83: Estimation de la contrainte visqueuse en relaxation pour laphase métal de
base
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FIG . 3.84:Résultats de l’identification des paramètres de viscosité pour T=500˚C
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Norton sinh
K (MPa) N K (MPa) N ε̇0

20˚C 128 6.2 2.2 0.6 6.10−8

200˚C 142.02 6.2 2.98 0.647 1.2610−7

300˚C 157.83 6.2 3.49 0.674 1.6310−7

400˚C 245 6.2 6.4 0.7 2.10−7

500˚C 387 5.89 10 0.8 3.10−8

700˚C 457 4.8 14 1.1 1.210−6

TAB. 3.15:Paramètres de viscosité en phase métal de base
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FIG . 3.85:Paramètre K de Norton iden-
tifié en phase métal de base
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FIG . 3.86:Paramètre N de Norton iden-
tifié en phase métal de base
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FIG . 3.87: Paramètre K de la loi sinh
identifié en phase métal de base
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FIG . 3.88: Paramètre N de la loi sinh
identifié en phase métal de base
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FIG . 3.89: Paramètrėε0 de la loi sinh
identifié en phase métal de base
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FIG . 3.90:Comparaison numérique des
deux lois de viscosité dans le cas du pre-
mier essai de relaxation de l’essai cy-

clique à 20˚C

Afin de comparer l’influence de la forme de la viscosité (Norton ou sinus hyperbolique),
nous avons simulé la première relaxation de l’essai cyclique à 20˚C avec ces deux lois.
Le résultat, présenté en figure 3.90, montre clairement l’intérêt d’une loi en sinus hy-
perbolique en relaxation lorsque l’on veut modéliser des faibles vitesses de déformation
plastique.

Identification des paramètres d’écrouissage isotrope seul Les paramètres d’écrouissage
isotropeR∞ etbet la limite d’élasticitéσy sont identifiés par analyse inverse avec Matlabc©,
à partir des courbes de viscosité seules. Les paramètresde viscosité ainsi que les modules
de Young sont ceux identifiés dans les étapes précédentes.

L’algorithme de minimisation utilisé est celui du Simplex, déjà présenté dans le second
chapitre. Le critère utilisé pour cette identification est le suivant :

J =
ni

∑
i=1

[

σsim(εt
i)−σexp(εt

i)
]2

ni
(3.100)

avecni le nombre de points de contrôle, etσsim(εt
i) la contrainte calculée ou expérimentale

pour une déformation totaleεt
i .

Les comparaisons entre courbes expérimentales et simulées pour l’essai de viscosité per-
mettent également d’apprécier la qualité de l’identification de la viscosité lors des chan-
gements de vitesse de sollicitation durant cet essai. Pour l’essai à 700˚C, nous n’avons
réalisé l’identification que sur la première partie de courbe, la recristallisation rendant
impossible une identification correcte sur l’ensemble de lacourbe. Les paramètres iden-
tifiés sont rassemblés dans le tableau 3.16. Une singularité déjà observée pour le module

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



Identification du comportement (thermo-) mécanique 201

d’Young apparaı̂t à 300˚C.

p

R

b.R

R

FIG . 3.91:Représentation graphique de
l’écrouissage isotrope
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FIG . 3.92: Evolution du critère lors de
l’identification inverse de l’écrouissage

isotrope seul à 500˚C
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FIG . 3.93: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 20˚C (écrouissage

isotrope seul)
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FIG . 3.94: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 200˚C (écrouissage

isotrope seul)

Identification des paramètres d’écrouissage cińematique seul De manière analogue
à ce qui a été fait précédemment, nous avons identifié les paramètres d’écrouissage cinématique
ainsi que la limite d’élasticité, à partir des seules courbes cycliques. La difficulté ici réside
en la détermination de paramètres initiaux réalistes pour l’algorithme de minimisation.
En effet, la fonction critère, identique à l’équation 3.100, possède de nombreux minima
locaux, rendant la solution fortement dépendante des paramètres de départ donnés à l’al-
gorithme de minimisation.
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FIG . 3.95: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 300˚C (écrouissage

isotrope seul)
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FIG . 3.96: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 400˚C (écrouissage

isotrope seul)
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FIG . 3.97: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 500˚C (écrouissage

isotrope seul)
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FIG . 3.98: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 700˚C (écrouissage

isotrope seul)

Ri b σy

20˚C 286.84 21.43 421.98
200˚C 226.9057 68 322.49
300˚C 123.9136 71.17 396.91
400˚C 190.17 85.41 254.24
500˚C 171.57 154.98 163.73
700˚C 80.21 989.97 20.01

TAB. 3.16:Paramètres d’écrouissage d’après l’essai de viscosit´e seul
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FIG . 3.99:Limite d’élasticité identifiée
en phase métal de base d’après l’essai de

viscosité seul
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FIG . 3.100:Paramètreb d’écrouissage
isotrope identifié en phase métal de base

d’après l’essai de viscosité seul
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FIG . 3.101:ParamètreR∞ d’écrouissage isotrope identifié en phase métal de base d’après
l’essai de viscosité seul

D’après l’évolution des écrouissages cinématiques (voir schéma 3.102), on peut déterminer
directement les paramètresE, C2 et γ1 initiaux, comme cela est présenté en figure 3.103.
Le paramètreC1 initial est déterminé pour que l’on ait :

X∞
1 =

3
2

C1

γ1
= σmax−σy− 3

2
C2∆εp−σv(ε̇) (3.101)

Il est nécessaire de corriger la première identification du module d’Young, car celui me-
suré lors de l’essai de viscosité en première charge, estdifférent de celui que l’on obtient
après déformation plastique avec alternance traction/compression (cela étant couramment
observé [Rib05]). Cette première identification graphique des paramètres d’écrouissage
cinématique donne généralement de bons résultats, comme pour l’exemple à 500˚C présenté
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FIG . 3.102: Représentation graphique
de l’écrouissage cinématique
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FIG . 3.103: Détermination des pa-
ramètres initiaux d’écrouissage
cinématique seuls d’après l’après

l’essai cyclique seul

en figure 3.104.
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FIG . 3.104: Comparaison
expérimental/simulation avec les
paramètres déterminés graphiquement

sur l’essai cyclique à 500˚C
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FIG . 3.105:Evolution du critère lors de
l’identification inverse de l’écrouissage

isotrope seul à 500˚C

Une fois la détermination des paramètres initiaux terminée, l’identification est réalisée de
façon analogue à l’identification d’après les courbes deviscosité. Les résultats obtenus
sont présentés dans le tableau 3.17. Pour l’essai à 700˚C, seul le premier cycle a été utilisé
pour l’identification, à cause de la recristallisation et/ou de l’adoucissement.

Identification des paramètres d’écrouissage isotrope et cińematique En dernière
étape, l’algorithme de minimisation utilise à la fois la courbe de viscosité et la courbe
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E (MPa) σy (MPa) C1 (MPa) γ1 C2 (MPa)
20˚C 186844.26 382.85 16441.39 166.4 784.24
200˚C 170529.95 280.47 23529.52 222.58 758.83
300˚C 168026.24 285.04 19346.09 192.81 654.09
400˚C 178474.57 251.17 19908.08 248.49 613.58
500˚C 157358.49 163.73 29538.07 352.46 502.13
700˚C 132685.22 6.9883 43040.51 796.5 73.66

TAB. 3.17:Paramètres d’écrouissage cinématique identifiés d’après l’essai cyclique seul
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FIG . 3.106: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 20˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.107: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 200˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.108: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 300˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.109: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 400˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.110: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 500˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.111: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai cyclique à 700˚C, à écrouissage

cinématique seul
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FIG . 3.112: Limite d’élasticité iden-
tifiée en phase métal de base d’après

l’essai cyclique
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FIG . 3.113:Module de Young identifié
en phase métal de base d’après l’essai

cyclique

cyclique (voir Fig. 3.118). Le critère s’exprime alors ainsi :

J = αvisc

ni

∑
i=1

[

σsim
visc(ε

t
i)−σexp

visc(ε
t
i)
]2

ni
+αcycl

n j

∑
j=1

[

σsim
cycl

(

εt
j

)

−σexp
cycl

(

εt
j

)]2

n j
(3.102)

avecαvisc et αcycl des paramètres de pondération, etni et n j le nombre de points de
contrôle pour l’essai de viscosité et l’essai cyclique. Les paramètres de départ de l’al-
gorithme sont déterminés grâce aux résultats des deux précédentes identifications. Les
résultats de cette identification sont présentés dans letableau 3.18. Comme pour l’identi-
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FIG . 3.114:ParamètreC1 d’écrouissage
cinématique identifié en phase métal de

base d’après l’essai cyclique seul
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FIG . 3.115:Paramètreγ1 d’écrouissage
cinématique identifié en phase métal de

base d’après l’essai cyclique seul
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FIG . 3.116:ParamètreC2 d’écrouissage cinématique identifié en phase métal de base
d’après l’essai cyclique seul

fication précédente, le module d’Young a du être identifi´e à nouveau.

En traçant l’évolution des écrouissages isotrope et cinématiques en fonction de la déformation
plastique (voir Fig. 3.132), et cela pour chacune des températures, on remarque que la sa-
turation qui a lieu rapidement pour la température ambiante et les hautes températures,
n’est pas atteinte pour les essais à 200 ˚C et 300 ˚C. On a également une valeur a satura-
tion des écrouissages plus importante dans cette gamme de température. Ce phénomène
est très souvent rencontré dans les aciers et les fontes enphase ferritique (voir par exemple
la thèse de Nacera Hamata [Ham92]). Une explication possible à ce phénomène serait
l’instabilité microstructurale de la ferrite entre 200 ˚Cet 300 ˚C.
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FIG . 3.117: Evolution du critère en
phase métal de base lors de l’identifica-

tion double à 500˚C
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FIG . 3.118:Principe de l’identification
double

E (MPa) sigmay (MPa) C1 (MPa) γ1 C2 (MPa) Ri (MPa) b
20˚C 180014.47 359.87 16535.6 165.2466 784.25 40.30 23.15
200˚C 148169.47 334.2 5636.39 74.39 662 45.32 177.91
300˚C 137975.35 307.7 11187.37 188.11 603.25 58.5 170.2
400˚C 173943.92 233.57 17000.66 210.06 720.35 33.33 50.56
500˚C 153777.12 146.07 45494.64 508.83 694.67 10.71 213.49
700˚C 101020 5.97 82005.15 1435.65 62.66 5.47 399.99

TAB. 3.18:Paramètres d’écrouissage d’après l’identification double
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FIG . 3.119:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 20˚C
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FIG . 3.120:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 200˚C
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FIG . 3.121:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 300˚C
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FIG . 3.122:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 400˚C
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FIG . 3.123:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 500˚C
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FIG . 3.124:Comparaison expérimental/simulation en phase métal de base pour l’identi-
fication double à 700˚C

3.5 Identification du comportement élasto-viscoplastique en phase
aust́enitique

La même démarche a été adoptée pour la phase métal de base en phase austénitique, mais
nous nous sonnes arrêtés à l’identification de l’écrouissage isotrope seul, n’ayant pas pour
cette phase de courbes cycliques. Le dépouillement des courbes de relaxation, qui n’a pu
être réalisé à 500˚C pour cause de vieillissement dynamique et à 700˚C pour cause de
rupture, est présenté en figure 3.133.

Les paramètres identifiés grâce à ces courbes sont présentés dans le tableau 3.19. Les
valeurs des paramètres pour 700˚C ont été entièrement interpolés, alors que pour 500˚C,
le paramètreK a été identifié pour les deux lois. Pour les températures1000˚C, 1100˚C
et 1200˚C, les valeurs de N et deε̇0 ont été extrapolés, et les valeurs deK déduites des
courbes issues de [BJ04], déjà présentées lors du dimensionnement du disque au premier
chapitre.
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FIG . 3.125:Module de Young identifié
en phase métal de base d’après l’identi-

fication double
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FIG . 3.126: Limite d’élasticité iden-
tifiée en phase métal de base d’après

l’identification double
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FIG . 3.127: Paramètre R∞
d’écrouissage isotrope identifié en
phase métal de base d’après l’identifica-

tion double
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FIG . 3.128:Paramètreb d’écrouissage
isotrope identifié en phase métal de base

d’après l’identification double

Le module d’Young, la limite d’élasticité ainsi que les paramètres d’écrouissage isotrope
identifiés sont présentés dans le tableau 3.20. La présence de recristalisation à 900˚C (fi-
gure 3.143), nous a conduit à ne considérer que la première partie de la courbe pour
l’identification inverse des paramètres.

3.6 Comportementélasto-plastique en phase martensitique

Le module d’Young obtenu en fonction de la température grâce aux essais réalisés, est
présenté en figure 3.148. La phase martensitique étant peu visqueuse, le choix d’une vi-
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FIG . 3.129:ParamètreC1 d’écrouissage
cinématique identifié en phase métal de

base d’après l’identification double
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FIG . 3.130:Paramètreγ1 d’écrouissage
isotrope identifié en phase métal de base

d’après l’identification double
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FIG . 3.131:ParamètreC2 d’écrouissage cinématique identifié en phase métal de base
d’après l’identification double

tesse de sollicitation intermédiaire de 10−3s−1 pour l’ensemble des courbes semble suffi-
sant pour une première campagne.

La phase martensitique ayant une haute limite d’élasticité, même aux alentours de sa
température d’apparition vers 400˚C (σy

mart > 1000MPa), cette phase reste toujours en
élasticité lors du refroidissement dans le cas de l’essaiDISK-SPOT. Par contre, dans le
cas d’un réchauffage, on a plastification de cette phase auxplus hautes températures (les
propriétés mécaniques de cette phase diminuant sensiblement vers 600˚C). Si il n’est pas
utile de caractériser l’effet Bauchinger (écrouissage cinématique) en phase austénitique
même dans le cas d’un chauffage multiple, il sera nécessaire de le caractériser pour la
phase martensitique, qui pourra être elle soumise à des cycles de traction/compression si
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FIG . 3.132:Evolution des écrouissagesR et X1 en fonction de la température en phase
métal de base
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FIG . 3.133:Résultat du dépouillement des courbes de relaxation en phase austénitique

l’on a plusieurs réchauffages. Il serait également intéressant d’étudier l’influence de la
taille de grain austénitique sur le comportement mécanique de cette phase, ainsi que l’ef-
fet de revenu.

Faute de temps, nous considérerons dans un premier temps uncomportement élasto-
plastique sans viscosité à écrouissage isotrope seul modélisé par les courbes de traction.
Cela est possible grâce à l’utilisation d’un algorithme itératif permettant de trouver les
bonnes contraintes et déformations plastiques d’après la connaissance de la surface seuil
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Norton sinh
K (MPa) N K (MPA) N ε̇0

500˚C 113.35 5.61 1.5161 0.4686 5.0110−8

600˚C 145 5.7 2.6 0.62 1.210−7

700˚C 194 5.61 3.9 0.7886 3.5510−7

800˚C 243 5.49 8 0.9 1.10−6

900˚C 225 5.64 11 1.1 2.10−6

1000˚C 125.03 5.64 8.27 1.27 4.7910−6

1100˚C 86.22 5.64 8.27 1.43 1.2310−5

1200˚C 53.86 5.64 5.77 1.59 3.3110−5

TAB. 3.19:Paramètres de viscosité en phase austénitique
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FIG . 3.134: Paramètre K de la loi de
Norton identifié en phase austénitique
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FIG . 3.135: Paramètre N de la loi de
Norton identifié en phase austénitique

E (MPa) σy (MPa) Ri (MPa) b
500˚C 165204.04 95,6596 286.84 12,25
600˚C 143179.18 74,2749 230.05 17,7
700˚C 139309.21 53,0717 158.93 30,7
800˚C 92954.87 4 25.84 71,79
900˚C 84633.58 0 13.1286 121,68
1000˚C 12624.69 0 0
1100˚C 8497.69 0 0
1200˚C 2028.42 0 0

TAB. 3.20:Module d’Young, limite d’élasticité et paramètres d’écrouissage isotrope iden-
tifiés en phase austénitique
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FIG . 3.136: Paramètre K de la loi
de viscosité sinh identifié en phase

austénitique
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FIG . 3.137: Paramètre N de la loi
de viscosité en sinh identifié en phase

austénitique
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FIG . 3.138:Paramètrėε0 de la loi de viscosité en sinh identifié en phase austénitique

en fonction de la déformation, donnée par la courbe de traction.

4 Identification du comportement de dilatation libre

L’identification pour chacune des quatre phases métallurgiques considérées du coeffi-
cient de dilatation thermique linéaireαT0

i (T) consiste à dépouiller l’essai de dilatation
libre déjà présenté lors de l’identification de la massevolumique en 2.2. On rappelle que
l’éprouvette est maintenue à 1000˚C pendant 10 minutes.

Comme pour la masse volumique, ce coefficient est considér´e identique pour les phases
métal de base et martensitique. Les résultats pour la phase ferritique et austénitique sont
présentés figure 3.149 et 3.150, avecT0=0˚C.
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FIG . 3.139: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 500˚C en phase

austénitique
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FIG . 3.140: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 600˚C en phase

austénitique
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FIG . 3.141: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 700˚C en phase

austénitique
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FIG . 3.142: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 800˚C en phase

austénitique

En phase ferritique, on a :

αT0=0◦C
f errite (T) = 1.11E−5T +2.35E−9T2+9.43E−14T3 en ˚C (3.103)

et en phase austénitique :

αT0=0◦C
austenite(T) = 2.02E−5T +1.42E−9T2 en ˚C (3.104)
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FIG . 3.143: Comparaison
expérimental/simulation pour l’es-
sai de viscosité à 900˚C en phase

austénitique

500 600 700 800 900 1000 1100 1200

0

2

4

6

8

10

12

14

16

x 10
4

T (°C)

m
o

d
u

le
 d

e
 Y

o
u

n
g

 (
M

P
a

)

FIG . 3.144: Module d’Young identifié
en phase austénitique
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FIG . 3.145: Limite d’élasticité iden-
tifiée en phase austénitique
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FIG . 3.146: Paramètre R∞
d’écrouissage isotrope identifié en

phase austénitique

Suite à l’essai réalisé, nous avons effectué un nouvel essai dans les mêmes conditions sur
la même éprouvette. Le résultat de ce nouvel essai est donné en figure 3.151. On remarque
que l’on a une légère différence de comportement en déformation thermique entre métal
de base et martensite trempée, la dilatation thermique en phase martensitique trempée
étant supérieure à celle en métal de base. Cette différence sera cependant négligée dans
un premier temps.

Nous avons également réalisé un essai similaire aux deuxprécédents (deux cycles ther-
miques équivalents successifs) mais avec un temps de maintien à 1000˚C de 1 minute au
lieu de 10, afin de voir si il y a un effet du temps d’austénitisation sur les courbes de
dilatation libres. On obtient des résultats (figure 3.152)quelque peu inattendus.
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FIG . 3.147:Paramètreb d’écrouissage isotrope identifié en phase austénitique
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FIG . 3.148:Module d’Young en phase martensitique

Tout d’abord, cet essai confirme la différence de dilatation thermique entre phase marten-
sitique trempée et métal de base. On a pour les deux cycles,une déformation thermique
résiduelle négative, qui diminue entre les deux cycles. Cet effet ne semble pas venir d’un
problème de carburation.

Une explication à ce phénomène a été proposée par Cavallo ([Cav98]) : cela pourrait ve-
nir de la texture isotrope transverse créée par l’écrouissage lors du laminage de la tôle, la
déformation résiduelle étant négative lorsque l’éprouvette est prélevée dans le sens de la-
minage, et positive dans le sens transverse. Un temps d’austénitisation suffisamment long
pour permettre une recristallisation complète permet d’effacer cette texture, et ainsi de ne
plus avoir de déformation résiduelle, comme cela est montré en figure 3.152.
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FIG . 3.149: Coefficient de dilata-
tion thermique linéaire en phase ferri-
tique avecT0=0˚C pour température de
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FIG . 3.150: Coefficient de dilatation
thermique linéaire en phase austénitique
avec T0=0˚C pour température de

référence
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FIG . 3.151: Comparaison du comportement en dilatation libre entre métal de base et
martensite trempée, dans les mêmes conditions de chauffage

Pour ce qui est de la phase liquide, on prendra une dilatationthermique linéaire égale à
4.7E−5K−1 tirée de ([JR61] dans [Han90]). On a également une variation de compacité
entre austénite et liquide ([Hum88]) non prise en compte ici faute de caractérisation.

5 Le phénomène de plasticit́e de transformation

Phénomène connu depuis le début du siècle dernier ([Sau24]), la plasticité de transforma-
tion est un phénomène dont la modélisation est toujours d’actualité (voir par exemple les

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



220
Identification du comportement thermique et thermo-mécanique multiphasique du
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FIG . 3.152:Essai de dilatation libre à deux cycles identiques de chauffage, avecta=1 min

études récentes [Cor01], [PGTJ04]). Lors d’une transformation de phase, l’application de
sollicitations mécaniques très faibles (en dessous de lalimite d’élasticité de la phase la
plus molle) entraı̂ne un écoulement plastique (voir figure3.153).

FIG . 3.153:Mise en évidence de l’écoulement plastiqueεpt lors d’un essai de dilatomètrie
sous contrainte, d’après [Cor01]

Lors d’un changement de phase, la différence de compacitéentre phase mère et fille en-
traı̂ne des déformations à l’échelle globale que l’on qualifie de déformations métallurgiques.
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A l’échelle microscopique, les incompatibilités de déformation entre phase mère et phase
fille créent des contraintes internes suffisantes pour entraı̂ner une plastification locale de
la phase fille et/ou de la phase mère. La présence d’une contrainte extérieure, même très
faible, peut entraı̂ner une déformation plastique macroscopique due à l’orientation des
déformations plastiques microscopiques.

Les premiers travaux d’investigation sur ce phénomène n’ont commencé que dans les
années 30 avec les travaux de Scheil et Thiele ([ST37]), Wasserman ([Was37]) et d’autres.
Il a fallu attendre les années 60 et les travaux de Porter et Rosenthal ([PR59] ou de De
Jong et Rathenau ([JR61]) pour la mise en place de modèles.

Le premier modèle proposé par Porter et Rosenthal a été mis en place grâce à des essais
sur des aciers et pour des transformations de type martensitique ou perlitique. Ce modèle
prévoit une déformation plastique macroscopique proportionnelle à la contrainte et di-
rigée dans la direction de charge.

La cinétique de l’écoulement plastique engendrée par cemécanisme dans les aciers dépend
de nombreux paramètres :
– le mat́eriau et la transformation de phase considérée. Le type de transformation considéré

(martensitique, ferritique, bainitique, ou perlitique) ainsi que les éléments d’alliage
jouent un rôle important à la fois qualitativement et quantitativement

FIG . 3.154:Plasticité de transformation
finale en fonction de la contrainte ((a)

fer (b) acier C40), d’après [GJ65]

FIG . 3.155:Variation de la déformation
de plasticité de transformation en fonc-
tion du taux de martensite formé pour
différentes contraintes de traction ap-

pliquées, d’après [GA85]

– la contrainte appliqúee. Cela est mis en évidence sur les figures 3.154 et 3.153. On re-
marque la linéarité entre la contrainte et la déformation plastique finale pour les faibles
contraintes, avec la possibilité d’une rupture de cette linéarité et une augmentation ex-
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ponentielle possible de cette déformation pour certainesnuances
– l’avancement du changement de phase. La vitesses d’écoulement plastique dépend bien

sûr de la contrainte, mais également de la proportion de phase (voir les travaux de Gau-
thier [GA85]). Cette influence se traduit par une relation entre la vitesse de déformation
de plasticité de transformation et le taux d’avancement dela transformation. La vitesse
de déformation diminue généralement avec l’avancementde la réaction de changement
de phase. Cela est souvent le cas pour la transformation martensitique mais cela n’est
pas toujours le cas. Sur certains matériaux (comme par exemple l’acier XC80 [GA85]),
on peut avoir une linéarité entre avancement de la réaction et déformation de plasti-
cité de transformation, traduisant le fait que l’on n’a aucune influence entre vitesse de
déformation de plasticité de transformation et taux d’avancement.

– le type de contrainte appliquée. Suivant le type de sollicitation que l’on impose lors
de la sollicitation, la réponse en déformation plastiquede transformation peut être
différente pour une même contrainte équivalente (voir figure 3.156). La difficulté de la
modélisation de la plasticité de transformation résidejustement dans la prise en compte
des effets tridimensionnels.

FIG . 3.156: Déformation plastique de transformation équivalente enfonction de la
contrainte équivalente pour différents types de sollicitation, d’après [VCP96]

– l’ écrouissage de la phase mère. Cette constatation fait suite aux travaux menés à l’INSA
de Lyon par Grostabussiat ([PG00]) sur l’influence d’un écrouissage préalable de la
phase austénitique sur la plasticité de transformation lors d’une trempe bainitique ou
martensitique (voir Fig. 3.157). L’écrouissage préalable de l’austénite entraı̂ne une
déformation de plasticité de transformation supplémentaire, de signe opposé à la déformation
plastique préalable pour la transformation bainitique, et de même signe pour la trans-
formation martensitique.
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FIG . 3.157:Déformation plastique de transformation en fonction de latempérature pour
différents niveaux d’écrouissage de l’austénite, d’après [PG00]

5.1 Les différents mécanismes de plasticit́e de transformation

Le mécanisme de Magee ([Mag66]) Lors de la transformation martensitique, la mar-
tensite se forme sous forme de plaquettes dans la matrice austénitique. La direction des
plaquettes de martensite est aléatoire. Les compacités des deux phases étant différentes,
un état de contrainte local de cisaillement se développe au niveau dans le sens longitudi-
nal des plaquettes de martensite.

Si l’on a absence d’effort global sur la structure, un état de contraintes résiduelles se crée.
La direction des plaquettes de martensite restant complètement aléatoire, le changement
de volume est homogène. Dans le cas où l’on a une contrainteappliquée à l’échelle glo-
bale, une orientation irréversible des plaquettes de martensite se met en place dans une
direction privilégiée. Ces réorientations microscopiques engendrent une déformation ma-
croscopique irréversible à l’échelle globale ainsi qu’une relaxation locale des contraintes
locales de cisaillement.

Le mécanisme de Greenwood et Johnson ([GJ65]Lors des transformations de phase
par germination aux joints de grains, la différence de compacité engendre à l’échelle
microscopique des contraintes résiduelles essentiellement hydrostatiques. La structure
sphérique du tenseur des contraintes entraı̂ne alors à l’échelle macroscopique une contrac-
tion ou une dilatation homogène.

Par contre, lorsque l’on a une contrainte extérieure appliquée durant le changement de
phase, le tenseur des contraintes microscopiques perd sa structure sphérique et s’oriente
dans la direction de chargement.
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matériau

(a)

(b)

F

F

FIG . 3.158:Le mécanisme de Magee (a) : pas de contrainte (b) : contrainte globale ap-
pliquée
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FIG . 3.159: Le mécanisme de Greenwood et Johnson (a) : pas de contrainte(b) :
contrainte globale appliquée
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5.2 La mod́elisation

On dénombre un grand nombre de modèles pour modéliser la plasticité de transforma-
tion. Des biographies détaillées de ces modélisations sont disponibles dans [Den87] ou
[PG00]. Nous ne discuterons ici que les principaux modèles.

Le premier modèle proposé par Greenwood et Johnson, initialement prévu pour caractériser
le mécanisme du même nom, prévoit une plasticité de transformation proportionnelle à la
contrainteσ et à la variation de volume, pour un chargement unidimensionnel :

εpt =
5
6

∆V
V

σ
σmin

y
(3.105)

avec∆V
V la variation relative de volume due à la transformation de phase etσmin

y la limite
élastique de la phase la moins résistante. Ce modèle se base sur la théorie macroscopique
de la plasticité en partant d’une inclusion dans une matrice.

Abrassart ([Abr72]) exprime la plasticité de transformation en fonction de l’avancée de la
réactionz :

εpt =
1
4

∆V
V

(3z−2z3/2)
σ

σmere
y

(3.106)

avecσmere
y la limite d’élasticité de la phase mère. Comme pour le modèle précédent, la

déformation plastique est dirigée dans la même direction que la contrainte imposée.

Leblond, Giusti ([Giu81]) et Desalos ([DBL81]), proposentpour le cas d’une sollicitation
tridimensionnelle, la forme suivante :

ε̇pt =
3
2

K2(1−z)żS (3.107)

avec S le déviateur des contraintes et K un paramètre matériau `a identifier. D’autres
modèles plus évolués comme celui de Leblond ([LDD89] [Leb89]) et ses extensions
par ([TS03], [TP06], [BQT07]), se basent sur des modèles micromécaniques. Fischer,
également d’après des considérations micromécaniques, propose des modèles de plasti-
cité de transformation où l’on considère que la résultante dépend à la fois des mécanisme
de Magee et de Greenwood et Johnson ([Fis90], [FOTN98]). D’après des essais “dip-test”
(essai de plasticité de transformation avec annulation oudiminution de la contrainte en
cours de transformation), Fischeret al. ([FRW+00]) arrivent à la conclusion que la plas-
ticité de transformation est proportionnelle non pas au d´eviateur des contraintesS, mais à
S−X.

L’ensemble de ces modèles, peuvent se formaliser sous la forme (voir 3.54) :
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matériau

ε̇pt = K f
(

σ
)

g′ (z) ż (3.108)

Le modèle de Hamata [Ham92]) s’exprime quant à lui :

ε̇pt =
3
2

(

J2
(

s−X
)

λ

)N
s

J2
(

s−X
) ż (3.109)

On a donc un pseudo-potentiel de dissipation associé à cette forme qui s’exprime de la
sorte :

Φ∗TRIP=
λ

N+1

(

J2
(

s−X
)

λ

)N+1

ż (3.110)

On remarque l’analogie avec le pseudo-potentiel de dissipation de viscoplasticité.

5.3 Essais de dilatation sous contrainte et identification

Faute de temps, dans le cadre de cette étude, nous n’avons caractérisé que la plasti-
cité de transformation apparaissant lors de la transformation martensitique. Cependant
il convient de noter que cette transformation austénite-martensite est primordiale pour
une caractérisation prédictive des contraintes résiduelles, l’importance de la plasticité de
transformation lors du changement de phase austénitique ´etant négligeable, étant donné
qu’à ces températures a priori le matériau est presque purement visqueux.

Ces essais ont consisté à obtenir des courbes de dilatomètrie sous contrainte, avec différents
niveaux de chargement en traction et en compression. Ces essais ont été réalisés sur le
même montage et la même éprouvette que précédemment. La charge est appliquée au
refroidissement juste avant le changement de phase à la températureMs. Le chargement
thermique et mécanique est présenté figure 3.160.

Un certain nombre d’essais ont été réalisés, en traction (voir Fig. 3.162) et en compression
(voir Fig. 3.163), dont certains ont été doublés voire triplés (pour les charges inférieures
ou égales à 50MPa) pour vérifier la reproductibilité. L’ensemble des résultats de ces essais
est donné en figure 3.164.

Les deux modèles que nous avons identifié sont le modèle deHamata et celui de Desalos.
Pour une contrainte appliquéeσ11, la déformation finale de plasticité de transformation
εpt

f s’exprime pour le modèle de Desalos :
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FIG . 3.160: Chargement thermique et mécanique lors d’un essai de dilatation sous
contrainte à 40MPa
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FIG . 3.161:Résultat de l’essai de dilatation sous contrainte à 40MPa

εpt
f =

1
∫

0

K2(1−z)σ11dz= 2Kσ11

[

z− z2

2

]1

0
= Kσ11 (3.111)

et pour le modèle de Hamata, en supposant aucun écrouissage préalable :

εpt
f =

(σ11

λ

)N
(3.112)
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FIG . 3.162:Exemples d’essais de dilatation sous contrainte de traction
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FIG . 3.163:Exemples d’essais de dilatation sous contrainte de compression

Si λ est égal à 1 dans le modèle de Hamata, on a un modèle linéaire en fonction deσ, mais
contrairement à celui de Desalos, linéaire en fonction dela proportion de phasez. On a
donc ainsiK = 1

λ . Les résultats de l’identification des deux modèles sont donnés dans le
tableau 3.21.
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FIG . 3.164:Résultats des essais de dilatation sous contrainte, avec le résultat de l’identi-
fication

Desalos Hamata Hamata linéaire
K λ N λ

3.9210−5 2300MPa−1 1.6 2.55E4

TAB. 3.21:Paramètres de plasticité de transformation identifiés

La non linéarité qui apparaı̂t pour les grandes contraintes et que l’on observe également
sur les figures 3.156 et 3.154 est classique. Dans notre cas, cette non-linéarité apparaı̂t
pour une contrainte supérieure à 40-50MPa, ce qui correspond à une valeur -également

classique- un peu inférieure àσ
y
austenite

2 . Le modèle de Desalos est identifié sur la partie
linéaire. On remarque une belle antisymétrie de la courbeεpt = f (σ) bien représentée par
le modèle de Hamata.
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Identification du comportement thermique et thermo-mécanique multiphasique du

matériau
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Chapitre 4

Modèles nuḿeriques

Ce chapitre est d́edíe à l’implantation nuḿerique des mod̀eles thermo-ḿetallurgique et
thermo-ḿecanique d́evelopṕes dans les chapitres 2 et 3, ainsi qu’à leur premìere
validation.
L’implantation nuḿerique dans le code de calcul paréléments finis Cas3M -“en dur” et
sous la forme d’une routine utilisateur utilisable dans un autre code- est d́ecrite en
détail.
Les ŕesultats des comparaisons entre simulations numériques et ŕesultats exṕerimentaux
obtenus lors d’essais thermo-mécaniques de type Satoh et des essais de soudage simples
dévelopṕes au chapitre 1 sont discutés en d́etail.
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1 Implantation des mod̀eles monophasiques et multipha-
siques dans Cast3M

Au cours de ce travail, nous avons développé deux modèlesdifférents pour simuler les
problèmes thermo-métallo-mécaniques, notamment de soudage.

1.1 Modèle monophasique

Le modèle monophasique a été implanté dans un format aujourd’hui standard pour des
lois de comportement qu’est la routine utilisateur UMAT (Abaqusc©). L’intérêt de cette
approche est l’adaptivité du format entrées/sorties vers d’autres logiciels EF. Un autre
avantage est de ne pas avoir à toucher au noyau du logiciel. L’inconvénient principal est
que l’on ne peut pas réaliser certains couplages avec la résolution du problème thermique.
Le langage utilisé pour la programmation de cette routine est le Fortran.

Le graphe des couplages pour ce modèle (d’après [ISKM85])et leur prise en compte ou
non par cette approche est présenté en figure 4.1.

THERMIQUE METALLURGIE

MECANIQUE

transformations 
de phase

couplage non programmé

couplage impossible

chaleurs latentes de
transformation

travail m
écanique

déform
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rg

iq
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couplage programmé

FIG . 4.1: Graphe des couplages et de leur (non-) prise en compte par le modèle mono-
phasique

L’effet de l’état mécanique sur la métallurgie représente l’effet que peut avoir la contrainte
sur les transformations de phases. L’effet de l’état métallurgique sur la mécanique inclut
par exemple la plasticité de transformation ou encore l’effet de transmission d’écrouissage
de la phase mère à la phase fille.
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Dans le cas de l’utilisation de cette routine UMAT avec Cast3M, toutes les entrées/sorties
ne sont pas activées. Les équations mécaniques sont résolues de façon explicite avec un
schéma d’intégration de Runge-Kutta, identique à celuiprésenté au paragraphe 1.3. Un
diagramme fonctionnel de la routine UMAT est présenté figure 4.2.

FIG . 4.2:Diagramme fonctionnel de la routine UMAT décrivant le mod`ele monophasique

1.2 Modèle multiphasique

Le modèle multiphasique a quand à lui été intégré “en dur” dans le code Cast3M. Les
avantages de cette approche sont multiples. Tout d’abord, le modèle multiphasique peut
être utilisé avec les modèles métallurgique et mécanique de notre choix, via les bibliothèques
de lois de comportement, que nous avons enrichies de nouveaux modèles en mécanique
(voir Chap. 1.3) et métallurgie (voir Chap. 5). L’autre avantage est une plus grande flexi-
bilité pour ajouter de nouveaux couplages fort ou faibles,voire utiliser d’autres approches
d’homogénéisation de phases.

De façon générale, Cast3M traite les problèmes thermomécaniques en séquentiel itératif
(voir 4.3), résolvant successivement le problème thermique puis mécanique. Le graphe
des interactions pour ce modèle est donné en figure 4.4. Lesmodifications et rajouts que
nécessite l’implantation du modèle multiphasique sont développés ci-après.
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FIG . 4.3:Résolution séquentielle itérative du problème classique thermomécanique dans
Cast3M
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FIG . 4.4: Graphe des couplages et de leur (non-) prise en compte par le modèle multi-
phasique

1.2.1 Métallurgie

La première partie concerne la résolution du problème m´etallurgique. Si dans la table des
entréesPASAPAS(procédure Cast3M permettant de réaliser des calculs thermo-mécaniques
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non-linéaires), un modèle de métallurgie est présent dans l’entrée regroupant les modèles,
un calcul de métallurgie est réalisé entre le calcul thermique et mécanique. Il est également
nécessaire de préciser dans la table des caractéristiques matériau dePASAPASles pa-
ramètres matériau pour la métallurgie ainsi que les proportions initiales de phase.

Trois modes d’utilisation intégrant la métallurgie sontpossibles :

– un calcul thermo-métallurgique seul (voir Annexe 5).
– un calcul (thermo-métallurgico)-mécanique sans calcul de la thermique ni de la métallurgie.

On doit alors renseigner un chargement thermique et métallurgique (en donnant les
évolutions des champs thermiques et métallurgiques en fonction du temps), issues d’un
calcul thermo-métallurgique précédent, ou d’évolutions imposées.

– un calcul thermo-métallurgico-mécanique complet (voir Annexe 8).

L’implantation de la métallurgie nécessite des modifications et rajouts dansPASAPAS,
comprenant le calcul lui-même, mais également quelques tests initiaux de cohérence.

1.2.2 Couplage thermo-ḿetallurgique

Le couplage entre thermique et métallurgie est double :

– une dépendance des paramètres thermiques (ρ, Cp et k) aux proportions de phases en
présence. On utilise un modèle en série (mélange linéaire pondéré par les proportions)
pour les calculs de ces trois paramètres homogénéisés.

– la prise en compte des chaleurs latentes de transformation.

Le calcul des paramètres thermiques homogénéisés est dans un premier temps réalisé à
chaque début d’itération thermique (voir figure 4.3). Leschaleurs latentes de transforma-
tion sont introduites via un chargement thermique volumique correspondant à l’évolution
des phases au pas précédent. Ce couplage faible impose despas de temps relativement
petits.

Dans la mise en données, il est nécessaire de renseigner pour chacune des phases métallurgiques
du modèle, l’évolution des trois paramètres thermiques, en fonction de la température ou
non. Pour les chaleurs latentes, on renseigne dans une tablepour chacune des phases
l’énergie massique de transformation correspondant à son apparition et à sa disparition
(positive pour une transformation exothermique, et négative pour une transformation en-
dothermique).

Il a été nécessaire d’intervenir au niveau des procéduresPASAPASetTRANS2, procédure
permettant de résoudre un problème de thermique transitoire non-linéaire.
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1.2.3 Couplage ḿetallurgico-mécanique

Le couplage entre métallurgie et mécanique a été plus difficile à mettre en place. Un grand
nombre de modifications et d’ajouts ont dû être réalisésdansPASAPASmais aussi dans la
procédureINCREMEqui permet de calculer l’incrément de déplacement, de contrainte,
et de variables internes sur un pas par la méthode des résidus à l’aide d’une méthode
itérative de Newton-Raphson avec accélération de convergence.

Les développements effectués dans le cadre de cette thèse ne traiteront que le cas des
petites déformations. La perspective de l’extension du modèle multiphasique aux grandes
déformations ne pose a priori aucune difficulté technique.

Rappelons que la prise en compte des conditions aux limites en déplacement Cast3M est
réalisée par la méthode Lagrangienne. Cette méthode consiste à relaxer les conditions aux
limites et à introduire de nouvelles variables. Supposonsque nous avonsr conditions aux
limites etn degrés de liberté dans le système. Ces relations s’écrivent :

[M]r×nu = [d]r (4.1)

où M est la matrice des conditions aux limites. Introduisonsr multiplicateurs de La-
grange :

[λ] =





λ1

....
λr



 (4.2)

avecλ ≥ 0.

Equations d’équilibre Partant d’un état d’équilibre(u0,λ0) tel que (voir [Gay94]) :







TBσ0 = F0−λ0M0

λ(M0u0−d0) = 0
Mu0 ≥ d0

(4.3)

on cherche(u1,λ1) tel qu’avec(F1, f1) on vérifie toujours 4.3. La solution est obtenue
par une méthode itérative. L’espace des inconnues à l’itération j est noté(u j+1

1 ,λ j+1
1 ). On

note :
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u j+1
1 = u0+∆u j+1

1

u j+1
1 = u j

1+∆∆u j+1
1

(4.4)

La partition des déformations dans chacune des phases (εi = εe
i +εvp

i +εthm
i +εpt) et la loi

d’homogénéisation en contrainte permet d’écrire :

TBσ0 = TB
4

∑
i=1

xi,1σi,1 = TB
4

∑
i=1

xi,1
(

H1,iεe
i,1

)

= TB
4

∑
i=1

xi,1

(

H1,i

(

ε1− εp
i,1− εthm

i,1 − εpt
1

))

= TB

(

4

∑
i=1

xi,1H1,i

)

ε1

−TB
4

∑
i=1

xi,1

(

H1,i

(

εp
i,1− εthm

i,1 − εpt
i

))

(4.5)

Commeε = Bu, on peut écrire :

TB

(

4

∑
i=1

xi,1H1,i

)

ε = TB

(

4

∑
i=1

xi,1H1,i

)

Bu1 = K1u1

avec K1 = TB

(

4

∑
i=1

xiH1,i

)

B

(4.6)

avecH1,i la matrice de comportement pour la phasei à la températureT1. Si on pose :

K1 = K0 +∆K1

⇒ ∆K1 = TB

(

4

∑
i=1

xi,1H1,i

)

B−TB

(

4

∑
i=1

xi,0H0,i

)

B

(4.7)

Avec ces considérations, la première équation de 4.3 devient :

K0∆u1 = F1−λ1M1+ TB
4

∑
i=1

xi,1

(

H1,i

(

εp
i,1+ εthm

i,1 + εpt
1

))

−K1u0−∆K1∆u1

(4.8)
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soit sous forme incrémentale :

K1∆u1 = ∆F1−λ1M1−TB
4

∑
i=1

(xi,1Hi,1−xi,0Hi,0)εe
i,0

+TB
4

∑
i=1

xi,1Hi,1∆εthm
i,1 +TB

4

∑
i=1

xi,1Hi,1∆εp
i,1+ TB

4

∑
i=1

xi,1Hi,1∆εpt
1

(4.9)

avec∆εi = ∆εe
i +∆εp

i +∆εthm
i +∆εpt

1 et F1 = ∆F1+F0.

Détermination de la formule de récurrence pour les it́erations Si l’expression 4.8
est vérifiée pour l’itérationj +1, on a :

K0∆u j+1
1 = F1−λ j+1

1 M1+ TB
4

∑
i=1

xi,1

(

H1,i

(

εp, j+1
i,1 + εthm

i,1 1+ εpt
1 1

))

−K j
1u0−∆K j

1∆u1

(4.10)

Si l’on soustrait cette relation avec la même relation exprimée à l’itération précédente, on
en déduit la relation de récurrence pour les itérations mécaniques :

K0∆∆u j+1
1 = F1−λ j+1

1 M1−TB j
4

∑
i=1

xi,1

(

H1,iε
e, j
i,1

)

= F1−λ j+1
1 M1−TB j

4

∑
i=1

xi,1σi,1 (4.11)

Avec l’inégalité sur les conditions aux limites (voir 4.3), on obtient de la même façon :

M1∆∆u j+1
1 ≥ d1−M1u j

1 (4.12)

On peut écrire les relations 4.11 et 4.12 sous forme matricielle :

(

K0
TM1

M1 Λ

)

(

∆∆u j+1
1

λ j+1
1

)

=





F1−TB j
4
∑

i=1
xi,1σi,1

d1−M1u j
1



 (4.13)
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Sur un pas de temps, on peut illustrer l’évolution des itérations dans le cas unidimension-
nel par le schéma 4.6. Le critère d’arrêt des itérationsest de la forme :

max
∣

∣

∣
F1−λ j+1

1 M1−TB j+1
1 σ j+1

1

∣

∣

∣
≤ critère (4.14)

FIG . 4.5: Illustration de l’algorithme itératif, d’après [Ver05]

La vitesse de convergence est améliorée par une accélération de convergence. Cela consiste
à utiliser au cours d’un pas l’expérience des itérationsprécédentes. Après une accélération,
la convergence n’est pas testée car le champ de déplacement proposé ne vérifie pas a priori
les conditions aux limites : l’algorithme boucle automatiquement.

Un résumé du traitement mécanique du modèle multiphasique dans Cast3M est donné
figure 4.6.

1.3 Implantation numérique du modèle élasto-viscoplastique en si-
nus hyperbolique

Le modèle élasto-viscoplastique à viscosité en sinus hyperbolique a été implanté dans
Cast3M, alimentant ainsi la bibliothèque de lois de comportement mécanique. Ce modèle
a été implanté en “dur” en explicite dans le logiciel sousdeux formes sous les noms :
– CHAB-SINH-R, pour le modèle à écrouissage isotrope seul.
– CHAB-SINH-R, pour le modèle à écrouissage isotrope et cinématique
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FIG . 4.6:Graphe de résolution du problème mécanique sur un pas de temps

Ces modèles sont disponibles en formulation 3D, 2D déformations planes et 2D axi-
symétrique. Le langage de programmation utilisé est l’Esope (sorte de Fortran orienté
objet). Ces lois de comportement ont été implantées en anisotherme, c’est à dire avec les
termes correctifs fonction de la dérivée de la température (voir équations 3.68, 3.69 et
3.70). Pour ne pas à avoir à calculer les dérivées de la température et des paramètres, il
est préférable de résoudre les équations écrites non plus en variables associées (r, X1 et
X2) mais en variables d’état ([Nou87], [LD05]) :

∣

∣

∣

∣

∣

∣

ṙ = (1−b(T)r) ṗ
α̇

1
= ε̇p− ṗγ1(T)α

1
α̇

2
= ε̇p

(4.15)

Le schéma numérique d’intégration est de type Runge-Kutta d’ordre 2 à deux pas de
temps, avec optimisation initiale du pas de temps et contrôle de ce pas au cours du calcul
à l’ordre 3. Cet algorithme est déjà utilisé dans Cast3Mpour intégrer explicitement les
lois de comportement.

En début d’algorithme, on cherche le pas de temps interne optimal tel que l’erreur à la
fin de ce pas de temps interne, correspondant au rapport de la solution calculée à l’ordre
2 à celle calculée à l’ordre 3, soit inférieure à un critère donné. Une fois le pas de temps
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optimal trouvé, on boucle jusqu’au temps final du pas. Durant ces itérations internes,
on continue à contrôler l’erreur, et on renouvelle l’optimisation à chaque fois que l’on
dépasse le critère.

Après validation de l’implémentation sur des cas simplesde traction et de cisaillement
purs pour les trois formulations éléments finis (3D et 2D),nous avons simulé à l’aide de
ces nouveaux modèles les essais de viscosité et les essaiscycliques à 20˚C, et comparé ces
résultats de simulation avec les solutions que donne Matlab c© avec les mêmes paramètres
matériau. Pour le modèle avec écrouissages isotrope et cinématiques, ces comparaisons
sont données en figures 4.7 à 4.9.
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1.4 Tests sur un essai de dilatation libre

Le premier test réalisé consiste à simuler numériquement un essai de dilatation libre. Nous
avons comparé les résultats numériques obtenus avec ceux issus de l’essai présenté lors
de l’identification du comportement de dilatation libre au troisième chapitre. Nous avons
repris le même chargement thermique que lors de l’essai (pour rappel, vitesse de chauf-
fage de 1˚C/s et refroidissement à l’air).

Nous avons pour cela maillé la partie utile de l’éprouvette, comme représenté en figure
4.10. Nous nous placerons en formulation axisymétrique, en utilisant des éléments qua-
dratiques à huit noeuds à intégration réduite, afin d’éviter les modes de déformation “dits
en sablier”. L’éprouvette étant en situation homogène,un calcul sur un seul élément au-
rait bien sûr été suffisant pour tester l’implantation dela loi de comportement mais pas
l’ensemble de la procédure de couplage thermo-métallurgico-mécanique.

Q8RI elements

axisymetric axe

FIG . 4.10: Maillage de l’éprouvette de
traction
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FIG . 4.11:Simulation d’un essai de di-
latation libre entre 20 et 160˚C, avec le
modèle multiphasique et monophasique

Un essai a également été simulé jusqu’à 1600˚C, pour v´erifier le comportement en dila-
tation de la phase liquide (4.11). Nous donnons en figure 4.12la comparaison entre la
simulation avec le modèle multiphasique et le résultat expérimental. On voit que la simu-
lation arrive à très bien reproduire le comportement en dilatation libre du matériau, hormis
en fin de transformation martensitique où la simulation semble surestimer la vitesse d’ap-
parition de cette phase. Cela s’explique par le fait que la dilatation au refroidissement
en phase martensitique est plus faible qu’au chauffage, ce que nous avons négligé en
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première approximation lors de l’identification.
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FIG . 4.12:Comparaison entre simulation et expérimental pour l’essai de dilatation libre,
avec le modèle multiphasique

Les résultats numériques sont identiques avec le modèlemonophasique.

1.5 Tests sur les essais de dilatation sous contrainte

Nous avons commencé par comparer les déformations résiduelles de plasticité de transfor-
mation obtenues par la simulation et les solutions théoriques calculés avec les paramètres
identifiés dans le troisième chapitre. Les résultats sont présentés en figure 4.13.

Nous avons également comparé les évolutions de déformations entre une courbe expérimentale
à 40MPa en traction et sa simulation (voir figure 4.14). Le problème de l’hystérésis en di-
latation rend difficile l’interprétation de ces courbes, bien que la déformation résiduelle
en fin de refroidissement soit bien reproduite par la simulation.

Il est également intéressant de tracer l’évolution de laplasticité de transformation en fonc-
tion de l’avancée de la transformation martensitique, et ainsi d’observer les différences
d’évolutions entre les deux modèles (figue 4.15), l’un étant linéaire (Desalos) et l’autre
non-linéaire (Hamata).
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FIG . 4.13:Comparaison entre simulations et solutions analytiques pour les déformations
finales de plasticité de transformation

Les résultats numériques sont identiques avec ceux obtenus avec le modèle monophasique
(avec une plasticité de transformation non-linéaire, seule programmée pour l’instant dans
la routine UMAT).

2 Essai simple de soudage 1D : Essai Satoh

2.1 Présentation de l’essai

L’essai Satoh est un essai uniaxial simple, utilisé notamment pour des essai préliminaires
dans des problématiques de soudage ([AMMF06] [Bha04] [MT04] [VBL03]). Le prin-
cipe de cet essai est d’effectuer un chargement thermique sur une éprouvette bridée des
deux côtés. Etant donné que le système de chauffage par induction ne permet pas d’ob-
tenir une température homogène sur toute l’éprouvette,nous avons réalisé cet essai en
asservissant la déformation (dans notre cas avec une consigne nulle) de la partie utile de
l’éprouvette.

Bien que très simple, cet essai est très discriminant pourles modèles, car il met à l’épreuve
à la fois le comportement thermo-mécanique, mais également le comportement thermo-
métallurgique, et cela sur une gamme de température trèsétendue. De plus, pour une
application de soudage, cet essai induit une contrainte résiduelle après refroidissement,
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FIG . 4.14:Comparaison entre courbes expérimentale et simulée pourun essai de dilata-
tion sous contrainte de traction à 40MPa

qui dans certains cas d’applications de soudage comme notamment les soudures épaisses,
est assez représentatif de ce qui se passe dans la ZAT. Par exemple, dans le cas d’un essai
DISK-SPOT, l’évolution de la contrainte radiale au centredu disque serait quasi-identique
à celle d’un essai Satoh ([Cav98] [Wae94]).

2.2 Essais ŕealiśes

Comme cela avait été fait pour des essais similaires réalisés au LMT-Cachan par Joël
Kichenin sur du 16MnD5 (voir [KC96]), également pour une thématique soudage, on a
effectué plusieurs cycles consécutifs de chauffage. La réalisation de plusieurs cycles de
chauffage permet de mieux appréhender les effets du soudage multipasse -la température
maximale d’un cycle et la vitesse de chauffage diminuant pour chaque cycle- (voir figure
4.16). Les refroidissements sont effectués par convection à l’air.

Les résultats de l’essai sont donnés figure 4.18. Plusieurs remarques préliminaires peuvent
être faites au vu de ces résultats :
– lors du chauffage le module de Young apparent est plus important qu’au refroidisse-

ment, avec une non-linéarité en contrainte bien que l’on soit élastique jusqu’à 600˚C
en phase martensitique. Cela est bien visible sur le second et troisième cycle de chauf-
fage. Cela peut être dû à un écart entre température réelle et mesurée au niveau du
thermocouple induit par la vitesse de chauffage relativement importante. Vu l’enregis-
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FIG . 4.15:Evolution de la plasticité de transformation au cours d’unessai de dilatation
sous contrainte de traction à 40MPa
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FIG . 4.17: Déformation enregistrée au
cour de l’essai Satoh pour les trois
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trement de la déformation au cours de l’essai (voir Fig. 4.17), cet effet n’est pas dû à
l’asservissement en déformation.

– lors du troisième cycle de chauffage on atteint la limite haute d’effort. Cela est dû à
la haute limite d’élasticité de la phase martensitique créée au refroidissement et non
détruite au chauffage.
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200 400 600 800 1000 1200

−600

−400

−200

0

200

400

600

température (°C)

co
n
tr
a
in
te
 (
M
P
a
)

cycle n°1

cycle n°2

cycle n°3

FIG . 4.18:Résultats de l’essai Satoh

Une autre remarque importante est le fait que la contrainte résiduelle après refroidisse-
ment est toujours la même (environ 270 MPa), si le matériaupasse en phase austénitique
(premier et second cycle). Par contre, si celui ci reste martensitique, la contrainte résiduelle
est très importante en fin de refroidissement, ce qui conduit à dire que les contraintes
résiduelles les plus importantes sont créées lors du réchauffage d’une partie de la ZAT
créée par des passes précédentes. Cette conclusion doit être affinée suite à l’étude du
phénomène de revenu de la martensite.

2.3 Comparaisons entre simulations et essais

Les comparaisons simulation/expérience ont été effectuées seulement pour le premier
cycle. En effet, les deux cycles suivants font intervenir lecomportement plastique de
la martensite qui n’a pas été identifié de manière suffisante dans le cadre de ce travail.

Modèle monophasique/multiphasique Les résultats obtenus avec le modèle multipha-
sique et ceux issus d’un calcul en monophasique ont été comparés à la courbe expérimentale
de l’essai Satoh. Les paramètres du modèle monophasique ont été tirés des identifications
en phase métal de base et austénitique (voir tableau 4.1).Pour ces simulations, nous avons
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utilisé le modèle élasto-viscoplastique à écrouissage isotrope seul, avec une viscosité de
Norton.

T (˚C) E (MPa) σy (MPa) R∞ (MPa) b (MPA) K (MPA) N
20 186844 422 287 21 128 6.2
400 178474 254 190 5 245 6.2
500 157358 163 172 155 387 5.89
700 132685 20 80 326 457 4.8
900 84633 0 13 122 225 5.64
1000 12624 0 0 125 5.64
1100 8497 0 0 86 5.64
1200 2028 0 0 54 5.64

TAB. 4.1:Paramètres mécaniques du modèle monophasique
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FIG . 4.19:Comparaison entre modèle monophasique et multiphasique

Lors du chauffage du métal de base, on arrive à prévoir correctement l’évolution de la
contrainte (l’écart entre simulations et expérimental est toujours inférieur à 60MPa). La
zone de changement de phase austénitique (chute de la contrainte au dessus de 900˚C)
est également bien captée par le modèle, que ce soit en température ou en contrainte.
La différence entre les deux modèles est bien visible lorsdu refroidissement en phase
austénitique. Le modèle monophasique surestime beaucoup la contrainte (jusqu’à 220MPa),
alors que le modèle multiphasique reproduit bien la contrainte, hormis entre 400˚C et
600˚C, où on surestime légèrement (environ 70Mpa) la contrainte.

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage
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Pour ce qui est de la contrainte résiduelle finale, les deux modèles en l’absence de plasti-
cité de transformation sous-estiment beaucoup trop la contrainte finale. Le modèle multi-
phasique prévoit même une contrainte finale voisine de zéro.

On remarque également en phase martensitique trempée, une différence de pente entre
l’expérimental et les modèles. Etant donné que dans cette zone les vitesses de refroidis-
sement sont relativement faibles, cela ne peut s’expliquerpar un décalage de la mesure
en température, comme c’est le cas pour le chauffage. Cela peut s’expliquer simplement
par la mauvaise caractérisation de la dilatation thermique du matériau, au moins en phase
martensitique. Il serait sans doute intéressant de refaire une mesure de dilatation libre avec
un appareil où l’homogénéité en température dans l’éprouvette est garantie, comme par
exemple à basse vitesse de chauffage dans un dilatomètre `a four convectif.

Plasticité de transformation de phase L’intérêt de l’ajout de la plasticité de transfor-
mation de phase au refroidissement est évident au regard des courbes 4.20. En effet, le
rajout de ce phénomène dans le modèle numérique permet d’obtenir des résultats plus
satisfaisants que précédemment, la contrainte résiduelle étant surestimée d’un peu plus de
100MPa pour le modèle de Desalos qui est le plus proche de l’expérimental.
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FIG . 4.20:Comparaison entre modèles de plasticité de transformation

On voit apparaı̂tre lors de la transformation martensitique des instabilités numériques (fi-
gure 4.21) dues à un traitement numérique de la transformation martensitique à affiner.
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FIG . 4.21:Instabilités numériques lors de la transformation martensitique

En conclusion, le choix d’un modèle de comportement multiphasique semble primordial.
Cependant, son développement reste à affiner ; en particulier la règle d’homogénéisation
simple utilisée dans le cadre de ce travail devrait être confrontée avec celle récemment
proposée dans [Rob07].

3 Essai simple de soudage 2D axisymetrique : essai DISK-
SPOT

Les comparaisons simulation/expérience pour cet essai desoudage décrit au chapitre 1
n’ont été réalisées que pour le premier cycle de chauffage. Un exemple de mise en données
d’une simulation de cet essai avec un modèle multiphasiqueavec plasticité de transfor-
mation est donné en Annexe 8.

3.1 Thermique

Il est rappelé que les comparaisons entre résultats expérimentaux et prévisions numériques
en surface aux points correspondant à l’emplacement des thermocouples sont présentés au
chapitre 1. Le champ thermique obtenu en fin de chauffage avecla torche n˚2 est présenté
figure 4.22. Les paramètres thermiques utilisés pour ces simulations sont ceux qui ont été
utilisés pour les identifications, étant donné que les caractéristiques des torches ainsi que
la convection ont été identifiées avec ces mêmes paramètres. Pour ce qui est du maillage,
nous avons choisi un maillage régulier (éléments de 0.3x0.3mm2) avec éléments quadra-
tiques à huit noeuds à intégration réduite (Q8RI).

Les paramètres géométriques de la torche jouent un rôleimportant sur la morphologie
des champs thermiques, comme on peut le voir sur la figure 4.23concernant les zones
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Champ de temperature en fin de chauffage
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FIG . 4.22:Champ de température en fin de chauffage, avec la torche n˚2

fondues. Par ailleurs, on a montré que la méconnaissance de la diffusivité peut conduire à
des écarts de température non négligeables.
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FIG . 4.23:Tracé des zones fondues pour les deux torches

L’influence des chaleurs latentes de transformation sur les évolutions thermiques,
est présenté figure 4.24 et 4.25, respectivement pour TC1 et TC2. Pour ces simulations,
nous avons utilisé les paramètres thermiques identifiésdans le cadre de ce travail. Nous
considérons les chaleurs latentes de transformation ferrite→austenite, liquide↔solide et
austénite→martensite. Le comportement thermique est indépendant des phases métallurgiques
en présence (pas de couplage entre métallurgie et thermique).

L’introduction de la chaleur latente de transformation ferrite→austenite et liquide↔solide
n’a quasiment aucun effet sur les évolutions de température en face sud, et également sur
la géométrie de la zone fondue. Par contre, on a un effet tr`es marqué de la chaleur latente
de transformation austénite→martensite sur le thermocouple qui voit cette transformation
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FIG . 4.24:Influence des chaleurs latentes sur l’évolution de la temp´erature en TC1

0 50 100 150 200 250 300

50

100

150

200

250

300

temps (s)

te
m

p
é

ra
tu

re
 T

C
2

 (
°C

)

avec CL

sans CL

FIG . 4.25:Influence des chaleurs latentes sur l’évolution de la temp´erature en TC2

alors que le thermocouple TC2, qui n’est pas en ZAT, ne subit qu’une très faible variation.

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage
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L’influence d’un couplage entre thermique et ḿetallurgie est négligeable comme
le montre la figure 4.26. On a également réalisé un calcul couplé avec deux chauffages
successifs. Les calculs réalisés ne font pas apparaı̂trede différence sensible au niveau des
températures maximales atteintes, contrairement à ce que l’on observe expérimentalement.
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FIG . 4.26: Influence de l’introduction d’un couplage thermique-métallurgie sur
l’évolution de la température en TC1

Il convient cependant de rappeler que l’identification du coefficient d’échange convectif-
radiatif à très haute température utilisé dans ces simulations thermiques reste à affiner
(voir chapitre 1). Par ailleurs ces simulations ne sont pas assez fines pour juger de l’effet
sur les résultats numériques du non-raffinement de la mod´elisation de la zone fondue.

3.2 Métallurgie

La métallurgie simulée dans le disque en fin de chauffage etfin de refroidissement est
présentée pour la torche n˚2 figure 4.27 et 4.28.

Une comparaison entre ZAT simulée et ZAT expérimentale est présentée figure 4.29, pour
l’essai avec la torche n˚1. On a une relativement bonne concordance des différentes zones.
Par contre, on surestime trop la zone fondue dans le cas des essais avec la torche n˚2.
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FIG . 4.27:Métallurgie en présence à la fin du chauffage
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FIG . 4.28:Métallurgie en présence à la fin du refroidissement
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FIG . 4.29:Comparaison entre ZAT expérimentale et simulée, pour l’essai TST1-3

3.3 Déplacements

Afin de mettre en évidence la sensibilité des résultats des simulations au degré de sophis-
tication des modèles utilisés, différentes simulations ont été réalisées avec les modèles
monophasique ou multiphasique, avec ou sans plasticité detransformation et avec ou
sans prise en compte des chaleurs latentes.

Comme pour l’essai Satoh, le choix d’un modèle monophasique ou multiphasique sans
plasticité de transformation est insuffisant (voir figure 4.30). Que ce soit pour le modèle
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monophasique ou multiphasique, les simulations arrivent mal à modéliser la zone d’af-
faissement du disque. Le fait de changer la forme du maillageet/ou sa densité n’a aucun
impact. Si le modèle multiphasique sous estime la chute brutale du disque lors de l’arrêt
de la source, le modèle monophasique a tendance à la surestimer. Aucune explication n’a
pour l’instant été trouvée à ces écarts non négligeables. Une analyse de sensibilité aux
paramètres mécaniques, à la méthode d’homogénéisation du modèle multiphasique et à
la forme exacte de la zone fondue permettrait sans doute d’identifier la cause de cet écart.

En ce qui concerne les déplacements résiduels, le modèlemultiphasique est plus proche
des résultats expérimentaux que le modèle monophasiquequi surestime la déformation fi-
nale du disque. Le modèle multiphasique permet de reproduire qualitativement l’évolution
du déplacement après la chute du disque en fin de chauffage,ce que le modèle monopha-
sique ne permet pas.
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FIG . 4.30: Comparaisons expérimental/simulations pour les déplacements DEP4, avec
un modèle monophasique et multiphasique sans plasticitéde transformation et sans prise

en compte des chaleurs latentes

L’ajout de la plasticité de transformation permet seulement d’améliorer la déformation fi-
nale. Bien que le modèle non-linéaire d’Hamata soit le meilleur pour prédire la déformation
résiduelle DEP4, c’est le modèle linéaire de Desalos quisemble mieux capter quantitati-
vement et qualitativement l’amplitude de déformation lors de la transformation martensi-
tique. L’ajout de la plasticité de la plasticité de transformation au modèle monophasique
améliore les choses, mais les résultats restent toujoursmauvais.
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La trop brusque remontée du disque dans les simulations lors de la transformation marten-
sitique peut s’expliquer par l’absence de prise en compte des chaleurs latentes de trans-
formation. En effet, la chaleur latente exothermique de la transformation martensitique
aurait tendance à diminuer les gradients de température,donc de changement de phase,
“adoucissant” ainsi la remontée du disque, comme cela est observé expérimentalement.
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FIG . 4.31: Comparaisons expérimental/simulations pour les déplacements DEP4, avec
des modèles monophasiques et multiphasiques avec plasticité de transformation sans prise

en compte des chaleurs latentes

Les résultats pour les autres déplacements, présentésen figure 4.32, ne sont pas meilleurs.
Comme pour les déplacements DEP4, la mauvaise corrélation simulation/expérimental est
en grande partie due au phénomène transitoire de chute brusque du disque lors de l’arrêt
de la source mais aussi à son “effondrement” progressif en fin de chauffage, phénomènes
mal captés par ces simulations.

La comparaison expérimental/simulation pour le déplacement circonférentiel du disque
est donnée en figure 4.33. Si lors du chauffage et au début durefroidissement on est
proche de la courbe expérimentale, la pente du retrait est beaucoup trop surestimée par
les simulations, faisant penser à un problème de mauvaisedétermination des dilatations
en phase martensitique, comme cela a été déjà évoqué pour l’essai Satoh.

La prise en compte de la chaleur latente de transformation martensitique, permet d’améliorer
nettement les résultats (voir Fig. 4.34), notamment au niveau de la prévision du déplacement
résiduel. Cependant, les prévisions restent médiocresà la fin du chauffage et au début du
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FIG . 4.32: Comparaisons expérimental/simulation pour certains déplacements, avec le
modèle multiphasique avec plasticité de transformationde Desalos sans prise en compte

des chaleurs latentes
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FIG . 4.33: Comparaison expérimental/simulation pour le déplacement circonférentiel,
avec le modèle multiphasique avec plasticité de transformation de Desalos

refroidissement.

Il convient finalement de remarquer que cet essai, pourtant simple et facile à mettre en
oeuvre, est extrêmement intéressant pour valider la mod´elisation des nombreux phénomènes
thermo-métallurgico-mécaniques et leurs interactionsmis en jeu dans cet essai.
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FIG . 4.34: Comparaisons expérimental/simulation pour certains déplacements, avec le
modèle multiphasique avec plasticité de transformationde Desalos et prise en compte des

chaleurs latentes

3.4 Contraintes résiduelles

3.4.1 Radiales

Les contraintes résiduelles radialesσrr expérimentales sont comparées aux différents
modèles numériques, à mi-épaisseur du disque (voir Fig. 4.35) ou en surface (voir Fig.
4.36 et 4.37).

Pour les contraintes en surface, il apparaı̂t clair que c’est le modèle multiphasique avec
plasticité de transformation qui donne les meilleurs résultats, qualitativement et quanti-
tativement, notamment en face Nord où ce modèle prévoit correctement une contrainte
résiduelle de compression, alors que les autres modèles prédisent des contraintes de trac-
tion. En revanche on note un décalage en abscisse des contraintes simulées pour les
contraintes en face Sud, ce qui semblerait prouver que la dimension exacte de la ZAT
est mal simulée.

Pour ce qui est des contraintes résiduelles en profondeur,les comparaisons simulation/expérience
sont contradictoires avec les résultats en surface, le modèle monophasique semblant prédire
le mieux les contraintes radiales.
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FIG . 4.35:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσrr en
profondeur
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FIG . 4.36:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσrr en
surface Nord
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FIG . 4.37:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσrr en
surface Sud

3.4.2 Tangentielles et normales

Les comparaisons pour les contraintes tangentiellesσθθ sont données figure 4.38 en pro-
fondeur, et figures 4.39 et 4.40 en surfaces Nord et Sud.

Ces résultats, que ce soit en profondeur ou en surface, ne permettent pas de discriminer
les modèles entre eux. Si les simulations sont très proches de l’expérimental dans le cas
des contraintes en profondeur, les contraintes résiduelles simulées en face Nord et Sud
présentent des écarts importants avec l’expérimental.

Les comparaisons pour les contraintes normalesσzz en profondeur sont données figure
4.41. L’ensemble des modèles numériques arrivent à prédire correctement les contraintes
résiduelles normales, sans pouvoir se différencier les unes des autres.

3.4.3 Bilan

Bien que certains résultats ne permettent pas de discriminer définitivement les modèles,
il apparaı̂t que c’est le modèle multiphasique avec plasticité de transformation qui permet
d’approcher au mieux l’ensemble des résultats expérimentaux à condition de prendre en
compte la chaleur latente de transformation martensitique.

L’écart entre contraintes simulées et expérimentales en profondeurσrr ne semble pas dû à
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FIG . 4.38:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσθθ en
profondeur
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FIG . 4.39:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσθθ en
surface Nord

une mauvaise exploitation des résultats expérimentaux de diffraction neutronique lorsque
l’on s’approche de la ZAT, le paramètre de maille à l’étatnon-contraint pouvant être mal
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FIG . 4.40:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσθθ en
surface Sud
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FIG . 4.41:Comparaison expérimental/simulation pour les contraintes résiduellesσzz en
profondeur

défini dans cette zone (à cause de la diffusion), mais à unemauvaise modélisation de la
plasticité de transformation et/ou à une mauvaise évaluation de la taille exacte de la ZAT.
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De même, l’écart entre contraintes simulées et expérimentales en face Sud semble également
provenir d’une mauvaise évaluation de la taille exacte de la ZAT.

En conclusion, si ces résultats montrent l’importance du choix d’un modèle multiphasique
avec plasticité de transformation pour une bonne prédiction des contraintes résiduelles, la
modélisation de la plasticité de transformation semble devoir être améliorée, notamment
au niveau de l’effet de la triaxialité. Cependant, il convient de souligner qu’une étude vi-
sant à éventuellement raffiner ce modèle thermo-mécanique ne devrait pas être envisagée
avant d’avoir améliorer le modèle thermo-métallurgique utilisé dans le cadre de ce travail,
amélioration apparemment indispensable pour mieux rendre compte de la géométrie de
la zone fondue et de l’apparition de ferrite-δ, phénomènes sans doute non négligeables en
terme d’effet sur les déplacements et les contraintes résiduelles.

4 Essai simple de soudage 3D multipasse : Essai DISK-
CYCLE

Les simulations numériques de cet essai 3D multipasse ne seront réalisées qu’en thermo-
métallurgie, l’introduction de la mécanique couplée entraı̂nant des temps de calculs en-
core beaucoup trop longs.

Le maillage du disque complet 3D est composé de 43000 éléments (voir figure 4.42). Les
éléments 3D utilisés sont des éléments linéaires 3D `a 8 noeuds (CUB8).

FIG . 4.42:Maillage 3D du disque pour les simulations de l’essai DISK-CYCLE
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4.1 Thermique

Des exemples de champs thermiques obtenus pour chacune des passes sont présentés fi-
gure 4.43 pour la première passe, et figure 4.44 pour la seconde. La seconde passe étant
plus rapide, il est normal que les températures pour la première passe soient plus faibles
que pour la seconde. Pour cette simulation, nous avons utilisé les conditions aux limites
thermiques identifiées pour la torche de 12 mm, qui est celleutilisée lors des essais DISK-
CYCLE.

FIG . 4.43:Champ de température pour la première passe après un 3/4 de tour de la torche

Les figures 4.45 et 4.46 présentent les comparaisons entre résultats expérimentaux et
numériques, respectivement pour la première et la seconde passe, en ce qui concerne
les évolutions de température au niveau des thermocouples. On a de très bon résultats en
ce qui concerne le chauffage, tant sur les évolutions qualitatives que sur les températures
maximales atteintes. Les paramètres concernant la sourcede chaleur (puissance et rayon)
identifiés dans notre cas avec une source fixe sont donc valables dans un cas d’utilisation
en torche mobile. Par contre, il est fort probable que la mobilité de la torche modifie les
phénomènes convection en face nord. Pour ce qui est de la phase de refroidissement du
disque, on a un petit décalage entre courbes simulées et expérimentales (d’une trentaine
de degrés), venant d’une surestimation de la convection.

4.2 Métallurgie

Les champs métallurgiques obtenus par la simulation en cours de soudage sont présentés
figure 4.47 et 4.48 pour la première passe, et figure 4.47 et 4.50 pour la seconde. Comme
on peut le voir sur la figure 4.51, la ZAT n’est débouchante qu’en fin de parcours de la
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FIG . 4.44:Champ de température pour la seconde passe après un 3/4 de tour de la torche
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FIG . 4.45:Comparaison simulation/expérience pour les évolutionsde température pour
la première passe

torche, ce qui a été observé sur les macrographies.

La comparaison entre ZAT finale expérimentale et simulée (voir Fig. 4.53 et Fig 4.54)
montre une sous-estimation de la ZAT par la simulation. Celapeut être expliqué en par-
tie par le maillage relativement grossier pour ces simulations 3D, mais également par
une mauvaise modélisation de l’apport de chaleur mobile. Classiquement, il est fait le
choix d’une source volumique de Goldak ([GCB84]), se distribuant dans deux quarts de
demi-ellipsoı̈de, avant et après la torche. Il aurait ét´e intéressant pour cet essai DISK-
CYCLE, de compléter l’instrumentation thermique afin d’identifier une source de chaleur
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FIG . 4.46:Comparaison simulation/expérience pour les évolutionsde température pour
la seconde passe

FIG . 4.47:Proportion d’austénite pour la première passe après un 3/4 de tour de la torche

spécifique à cet essai.
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FIG . 4.48: Proportion de martensite pour la première passe après un 3/4 de tour de la
torche

FIG . 4.49:Proportion d’austénite pour la seconde passe après un 3/4de tour de la torche
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FIG . 4.50:Proportion d’austénite pour la première passe après un 3/4 de tour de la torche

FIG . 4.51:Proportion de martensite en fin d’essai

FIG . 4.52:Proportion de martensite en fin d’essai dans le plan d’analyse métallurgique
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FIG . 4.53:Comparaison entre ZAT simulée et macrographie pour le côté 2
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FIG . 4.54:Prévision numérique de la profondeur des différentes ZAT pour le côté 1, en
regard des duretés obtenues expérimentalement
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La simulation numérique du soudage est un vaste problème actuellement étudié par de
nombreuses équipes. La complexité de ce procédé réside dans le grand nombre de phénomènes
physiques mis en jeu (thermique, mécanique, métallurgie, diffusion, etc . . . ) et les cou-
plages complexes entre ces phénomènes -au niveau local etau niveau de la structure
via les conditions aux limites-. L’utilisation de telles simulations en amont de calculs de
durée de vie reste encore un défi scientifique. La prévision de l’état initial après soudage
(contraintes résiduelles, microstructure, défauts, composition, etc. . .) est encore largement
ouvert, les conséquences sur la durée de vie de ces changements physiques au voisinage
de la soudure sont encore mal connues. Notre contribution àla prévision de l’état initial
de l’acier X10CrMoVNb9-1 après soudage a porté sur plusieurs points.

Une partie de ce mémoire a été consacrée à l’étude des transformations à l’état so-
lide apparaissant lors d’une opération de soudage monopasse, c.a.d. la transformation
austénitique et martensitique. Si pour la transformationmartensitique, notre travail a
seulement consisté à identifier les paramètres de la loi de Koistinen-Marburger, nous
avons proposé pour la transformation austénitique une loi d’incubation isotherme couplée
à une approche additive proposée par Scheil, qui permet a priori de simuler n’importe quel
chargement thermique. L’identification de cette loi d’incubation et de la loi de croissance
proposée par Brachetet al. permet d’obtenir d’excellents résultats, et cela sur une large
gamme de vitesses de chauffage. Il reste à vérifier la pertinence de ce modèle pour des
chauffages à vitesse non constante et des multi-austénitisations partielles.

Nous avons également proposé une approche probabiliste pour modéliser cette transfor-
mation austénitique, en se basant sur un processus ponctuel de Poisson, une loi de pro-
babilité de germination ainsi qu’une loi de croissance. Cette nouvelle approche donne
des résultats similaires à la précédente et présente l’avantage de posséder moins de co-
efficients à identifier. Il reste également à vérifier ce modèle pour des chargements ther-
miques complexes. En revanche, l’implantation numériquede ce modèle ne posera aucun
problème particulier. Le couplage de ce modèle avec un modèle probabiliste de croissance
de grain austénitique pourrait constituer une perspective intéressante à la fois pour traiter
les problèmes de croissance anormale et le couplage avec les propriétés mécaniques.

Une première étude de la croissance du grain austénitique a été menée à bien, et un
modèle simple a été identifié et donne des résultats tr`es satisfaisants. Ce travail constitue
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la première étape d’une étude plus ambitieuse sur l’influence de la taille de grain sur le
comportement mécanique des phases austénitique et martensitique, et des conséquences
éventuelles sur les contraintes résiduelles.

Faute de temps, nous n’avons pas étudié le revenu de la martensite, qui peut apparaı̂tre
lors d’un soudage multipasse ou lors du traitement de détensionnement après soudage.
La maı̂trise de la cinétique de revenu ainsi que ses conséquences mécaniques sont pri-
mordiales pour la prévision des contraintes résiduellesavant mise en service. L’étude du
revenu de la martensite, primordiale pour la suite, reste donc à faire.

Afin de modéliser le comportement thermo-métallurgico-mécanique couplé du matériau,
nous avons proposé un modèle multiphasique unifié basé sur la thermodynamique des
milieux continus à variables internes. Ce modèle permet de tenir compte du comporte-
ment spécifique de chacune des phases via une hypothèse d’homogénéisation simple de
type Voigt. Certains couplages entre métallurgie et mécanique comme par exemple l’in-
fluence de la plasticité classique sur la plasticité de transformation ou encore les effets
de transmission d’écrouissage entre phases n’ont pas ét´e étudiés. Plus généralement, il
conviendrait d’étudier l’influence sur le comportement multiphasique macroscopique de
la loi d’homogénéisation retenue -le modèle de Voigt utilisé dans le cadre de ce travail ou
par exemple le modèle utilisé dans les travaux récents deY. Robert [Rob07]-.

Devant l’absence de caractérisation thermique et mécanique sur une large gamme de
température du matériau X10CrMoVNb9-1, nous avons réalisé une campagne d’essais
thermiques au CEA-Saclay et une campagne d’essais thermo-mécaniques au LMT-Cachan.
Ces essais ont permis de caractériser le comportement thermique et mécanique de cha-
cune des phases solides considérées (métal de base -martensite revenue-, austénite, mar-
tensite brute de trempe) sur l’ensemble de la gamme de température où l’on peut ren-
contrer ces phases. Les essais réalisés en phase métal debase (essais de traction et de
traction/compression) ont permis d’identifier un comportement élasto-viscoplastique à
écrouissages isotrope et cinématiques entre 20˚C et 700˚C. Des essais de traction réalisés
pour chacune des températures comprises entre 500˚C et 900˚C (et au delà grâce à des
essais réalisés au CEA) ont permis d’identifier un comportement élasto-viscoplastique à
écrouissage isotrope de la phase austénitique. Enfin, nous avons réalisé des essais de trac-
tion monotone qui ont permis d’identifier un comportement élastoplastique à écrouissage
isotrope de la phase martensitique brute de trempe.

Il sera intéressant de réaliser des essais de traction/compression complémentaires en phase
austénite et martensite brute de trempe, pour permettre decaractériser l’écrouissage iso-
trope et cinématique de ces phases. Toutefois, il serait aupréalable intéressant de réaliser
une étude de sensibilité globale (comme cela a été réalisé dans [Pet07]) sur des simu-
lations de soudage multipasse pour mieux comprendre l’influence du choix de la loi de
comportement, notamment sur la partition des écrouissages ou la prise en compte de la
viscosité.
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Si l’apparition de ferrite-δ observée lors des essais de soudage simple réalisés dansle
cadre de cette étude s’avère un phénomène récurrent pour ce matériau -et non spécifique
à ces essais- il conviendra de raffiner la modélisation thermo-métallurgique du matériau à
très haute température en prenant éventuellement en compte les phénomènes de diffusion
dans la zone fondue et son voisinage.

Enfin, nous avons essayé de valider le modèle thermo-métallurgico-mécanique développé
et implanté dans le logiciel éléments finis Cast3M dans lecadre de ce travail. La confron-
tation du modèle avec les résultats expérimentaux a ét´e faite sur trois essais de complexité
croissante. Le premier essai de validation est l’essai Satoh qui permet de bien rendre
compte de ce qui se passe dans la ZAT lors du soudage, bien qu’il s’agisse d’un simple
essai uniaxial de cyclage thermique sur éprouvette bloqu´ee en déformation. Le second
essai de validation est un essai DISK-SPOT, essai qui consiste à réaliser un soudage sans
dépôt au centre d’un disque. Cet essai, bien connu sous le nom d’essai INZAT, a été redi-
mensionné dans le cadre de ce travail et étendu sous le nom d’essai DISK-CYCLE pour
appréhender le soudage multipasse et les phénomènes associés.

La difficulté principale de ces essais de soudage simple a consisté à identifier correctement
les conditions aux limites thermiques, difficulté importante lorsque l’on fait du soudage.
Nous avons proposé et utilisé dans le cas de l’essai DISK-SPOT une procédure d’identifi-
cation qui permet à la fois d’identifier les paramètres de la source ainsi que le coefficient
d’échange par convection en fonction de la température. Cette approche mériterait d’être
appliquée à des situations plus complexes.

Suite à l’un des essais DISK-SPOT, des mesures de contraintes résiduelles ont été faites
en surface par diffraction des rayons X et à coeur par diffraction des neutrons. La mise
en oeuvre de cette dernière technique nous a permis d’en apprécier les limites liées aux
délais de mise en oeuvre et à la difficulté d’étalonnage dans un matériau multiphasé.

Si les confrontations entre résultats expérimentaux et résultats de la simulation tendent
à prouver que c’est le modèle multiphasique avec plasticité de transformation et prise
en compte de la chaleur latente de transformation martensitique qui permet d’obtenir les
meilleurs résultats, elles montrent également qu’en l’´etat ces simulations ne permettent
pas de décrire avec précision les déformations lors du soudage ainsi que les contraintes
résiduelles générées. Avant de passer au soudage multipasse et aux difficultés correspon-
dantes, il sera important d’abord d’améliorer la précision du calcul thermo-métallurgique
et donc de la taille de la zone fondue et affectée thermiquement, puis, éventuellement
d’améliorer les outils existants avec les éléments déjà cités précédemment.

Enfin, le prolongement naturel de ces travaux sera la modélisation des phénomènes spécifiques
liés au dépôt de matière et au procédé multipasse sansoublier l’amélioration des implan-
tations numériques en terme de coût de calcul.
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granulaire. Thèse de doctorat, Ecole des Mines de Paris, 2003.

[Avr39] M Avrami. Kinetics of phase change. I-General theory. Journal of
Chemical Physics, 7 :1103–1112, 1939.

[Avr40] M. Avrami. Kinetics of phase change. II-Transformation-time relations
for random distribution of nuclei.Journal of Chemical Physics, 8 :212–
224, 1940.

[AW92] S. Andrieux and F. Waeckel. Une loi de comportement thermo-
metallurgique au refroidissement pour les aciers faiblement allies. Rap-
port technique, Note technique EDF, DER-SIMA, HI-71/7459,1992.

[Bai24] E.C. Bain. The nature of martensite.Trans. AIME, 70 :25–45, 1924.

[Bar97] A.M. Barnes. The effect of composition on microstructural develop-
ment and mechanical properties of modified 9Cr1Mo weld metals.
DansMicrostructural stability of creep resistant alloys for high tem-
perature plant application, Sheffield, UK,, 1997.

[BB03] C. Bataille and C. Birraux. Rapport sur la durée de vie des centrales
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Université Paris-Sud, 1991.

[Bro06] M. Brochard. Modélisation du bain de soudage pour le procédé TIG.
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[BSSV04] R. Bonadé, P. Spatig, R. Schaublin, and M. Victoria. Plastic flow of
martensitic model alloys.Materials Science and Engineering, 387-
389 :16–21, 2004.

[BZZ72] H.D. Bui, A. Zaoui, and J. Zarka.Sur le comportementélastoplastique
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[DP80] J.R. Dormand and P.J. Prince. A family of embedded Runge-Kutta
formulae.Journal of Computational and Applied Mathematics, 6 :19–
25, 1980.

[DSAB03] A. Danon, C. Servant, A. Alamo, and J.C. Brachet. Heterogeneous aus-
tenite grain growth in 9Cr martensitic steels : influence of the heating
rate and the austenization temperature.Materials Science and Engi-
neering, A348 :122–132, 2003.

[DSS87] S. Denis, S. Sjostrom, and A. Simon. Coupled temperature, stress,
phase transformation calculation model, numerical illustration of the
internal stresses evolution during cooling of a eutectoidecarbon steel
cylinder. Metalurgical Transactions A, 18 :1203–1212, 1987.
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2002.

[HRM86] Y. Hsu, B. Rubinsky, and K. Mahin. An inverse finite element me-
thod for analysis of stationary arc welding processes.Journal of Heat
Transfert, 108 :734–741, 1986.

[HSC+06] T.M. Holden, H. Suzuki, D.G Carr, M.I. Ripley, and B. Clausen. Stress
measurements in welds : Problem areas.Materials Science and engi-
neering, A 437 :33–37, 2006.

[Hsu06] T.Y. Hsu. Martensitic transformation under stress. Materials Science
and Engineering, 64-68 :438–440, 2006.

[Hu07] J. Hu. Heat and mass transfer in gas metal arc welding.Part I : The arc.
International Journal of Heat and Mass Transfer, 50, 5-5 :833–846,
2007.

[Hum88] R. Hummer. Relationship between cooling and dilatation curves of
ductile-iron melts and their shrinkage tendency.Cast Met. Vol. 1, 2 :62–
68, 1988.

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



Bibliographie 285

[Hum97] F.J. Humphreys. A unified theory of recovery, recrystallization and
grain growth, based on the stability and growth of cellular microstruc-
tures. Part II : The effect of second-phase particles.Acta Materialia,
45 :5031–5039, 1997.

[Ino04] T. Inoue. Macro-, Meso- and Micro-scopic Metallo-thermo-mechanics
- Application to phase transformations incorporating process simula-
tion. Materials Science Research Iinternational, 10 (1) :1–11, 2004.

[ISKM85] T. Inoue, S. Saganaki, T. Kishino, and M. Monkawa. Coupling between
stress, température, and metallic structures during processes involving
phase transformations.Materials Science and Technology, 1 :845–850,
1985.

[JM39] W. Johnson and F. Mehl. Reaction kinetics in processes of nucleation
and growth.Transactions of the AIME, 135 :416–458, 1939.

[JR61] M. De Jong and G.W. Rathenau. Mechanical properties of an iron-
carbon alloy during allotropic transformations.Acta. Metallurgica,
9 :714–720, 1961.

[JWH+06] M.N. James, P.J. Webster, D.J. Hughes, Z. Chen, N. Ratel,S.-P. Ting,
G. Bruno, and A. Steuwer. Correlating weld process conditions, re-
sidual strain and stress, microstructure and mechanical properties for
high strength steelthe role of neutron diffraction strain scanning.Ma-
terials Science and Engineering : A, 427 :16–26, 2006.

[KC96] J Kichenin and A. Combescure. Etude expérimentale des transitoires
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Mécanique et Technologie (ENS Cachan), rapport interne n˚179, 1996.

[KC05] J. Kichenin and T. Charras. L’optimisation dans Cast3M. Rapport
technique, CEA, 2005.

[KCL+03] A. Kumar, B.K. Choudhary, K. Laha, T. Jayakumar, K. BhanuSankara
Rao, and B. Raj. Characterisation of microstructure in 9% chronium
ferritic steels using ultrasonic measurements.Trans. Indian Inst. Met.,
5 :483–497, 2003.

[KE91] L. P. Kubin and Y. Estrin. Dynamic strain ageing and the mechanical
response of alloys.J. Phys. III, 1 :929–943, 1991.

[Kee04] E. Keehan.Effect of microstructure on mechanical Properties of High
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de détentionnement, et de la relaxaton à 550˚C des maquettes borland
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2003.

[VCC05] S. Valence, M. Coret, and A. Combescure. Extension symétrique du
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Annexe 1 :
Généralit és sur le soudage

Parmi les procédés de soudage, ce sont les procédés de soudage à l’arc qui sont le plus
couramment utilisés dans l’industrie, en particulier dans la construction métallique. Le
choix du type de procédé de soudage dépend de nombreux paramètres, à la fois tech-
niques et économiques.

On peut classer les procédés de soudage en deux groupes. Lepremier rassemble les
procédés de soudage endogènes, la source d’énergie étant interne à la pièce. Dans ce
groupe, on retrouve :
– le soudage par résistance (appelé communément soudagepar point)
– le soudage par friction (FSWFriction Stir Welding, qui est de plus en plus utilisé dans

l’industrie pour les composants de faible épaisseur, en particulier en alliages d’alumi-
nium)

– le soudage par diffusion
– le soudage par explosion
– le soudage par ultrasons.
Le second groupe est constitué quand à lui des procédés de soudage par fusion -avec
source d’énergie externe- qui est le plus répandu dans l’industrie, hormis dans l’industrie
automobile où le soudage par point est prédominant pour l’assemblage des tôles minces.

Les procédés de soudage par fusion

Le principe du soudage par fusion est de liquéfier le métal de base de chacune des partie-
sau voisinage de leur interface, afin de créer un lien physique lors du refroidissement de
cette zone fondue avec ou sans métal d’apport.

Les procédés de soudage par fusion se divisent en trois familles :
– au gaz

– soudage oxy-acétylène (OAWOxyAcetylene Welding)
– à l’arc
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– soudage -non automatisable- avec électrode enrobée (SMAW Shielded Metal Arc
Welding)

– soudage à l’arc électrique avec fil fourré (FCAWFlux-Cored Arc Welding)
– soudage à l’arc sous gaz inerte avec électrode réfractaire

ou procédé
TIG Tungstene Inert Gaz(GTAW Gas-Tungsten Arc Welding)

– soudage par plasma (PAWPlasma Arc Welding)
– soudage à l’arc sous protection gazeuse avec fil continu fusible

MIG Metal Inert Gazdans le cas d’utilisation d’un gaz neutre
ou MAG Metal Active Gazdans le cas d’un gaz actif (GMAWGas-Metal Arc Wel-
ding)

– soudage à l’arc submergée (SAWSubmerged Arc Welding)
– par faisceau à haute énergie

– soudage par faisceau d’électron (EBWElectron Beam Welding
– soudage par faisceau laser (EBWLaser Beam Welding.

Le soudage “electrostag” (ou placage avec feuillards par electrostag), qui ne rentre dans
aucune des familles citées ci-dessus bien que l’on ait soudage par fusion, est très proche
du soudage à l’arc submergé, sauf que l’énergie nécessaire pour fondre le métal d’apport
est fournie par effet Joule.

Les densités d’énergie mises en jeu dans ces trois familles ont des ordres de grandeur
différents. Les procédés à haute énergie ont l’avantage d’une grande productivité mais
aussi de créer peu de distorsion de soudage de par leur grande profondeur de pénétration.
De plusle risque d’apparition de défauts dans la ZAT sont moins importants (voir Fig.
4.55).

FIG . 4.55: Comparaisons entre les trois familles de soudage par fusion(a) : distorsion
angulaire (b) : côut de l’installation et productivit́e d’apr̀es [Kou03]
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Généralit és sur le soudage 299

Dans la catégorie du soudage à l’arc, les procédés TIG (voir Fig. 4.58) et MIG/MAG
(voir Fig. 4.57) sont les plus couramment utilisés avec du fait de sa portabilité, le soudage
à l’électrode enrobée (voir Fig. 4.56), bien que le soudage à l’arc submergé se prête plus
facilement à l’automatisation.

FIG . 4.56: Procédé de soudage à
électrode enrobée d’après [O’B97]

FIG . 4.57: Procédé de soudage à l’arc
MIG/MAG d’après [O’B97]

Le procédé de soudage TIG

Le procédé de soudage à l’arc avec électrode en tungstène est beaucoup utilisé pour le sou-
dage des tôles mais plus particulièrement pour tous les m´etaux plus ou moins difficiles à
souder. Parmi ces métaux, mentionnons l’aluminium, le magnésium, l’acier inoxydable,
le cuivre et ses alliages, et différents aciers plus ou moins alliés de différentes épaisseurs.
Il ne requiert que peu et même parfois aucun nettoyage après la soudure. Le soudage à
l’arc électrique avec électrode réfractaire sous protection gazeuse s’exécute facilement
dans toutes les positions sans aucune projection de métal.De plus, les soudures se font
sans l’emploi du laitier, éliminant ainsi les inclusions.Le chauffage des pièces s’effectue
sur une petite surface, le bain de fusion est étroit et la vitesse de soudage, relativement
élevée. En raison du gaz inerte, on peut dire que les émanations de vapeur et de fumée
toxique sont éliminées dans la plupart des cas. Le dépôtde soudure est très dense et le
procédé permet d’exécuter les soudures sans porosité même sur des métaux difficilement
soudables, tels les alliages de titane et le zirconium. Enfin, le procédé est idéal aussi pour
effectuer des réparations ou la fabrication de pièces en petites séries.

Les principaux inconvénients du soudage TIG sont sa lenteur, son coût (peu rentable pour
les fortes épaisseurs, nécessité d’un transformateur et d’un générateur haute fréquence,
prix du gaz de protection élevé) ainsi que les distorsionsimportantes qu’il entraı̂ne.
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FIG . 4.58:Procédé de soudage à l’arc TIG d’après [O’B97]

Pour les essais réalisés dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé un courant continu,
à polarité normale (CCPN), permettant un chauffage rapide de la pièce, l’inconvénient
étant que le bain fondu n’est pas “nettoyé” comme il l’est lors de l’utilisation d’un cou-
rant alternatif (d’où le risque accrus d’inclusion d’oxydes métalliques).

Les gaz neutres utilisés sont soit l’argon, soit l’hélium. Le gaz neutre empêche le contact
entre le métal en fusion et l’air et évite toute réaction chimique de l’air avec le métal
fondu, notamment l’oxydation.

Int éractionsélectrode-pìece(s)

Les phénomènes physiques qui interviennent lors d’une opération de soudage TIG sont
très nombreux, comparés aux méthodes d’assemblage mécaniques comme le rivetage, le
clinchage ou encore l’agrafage. De plus, certains de ces ph´enomènes sont difficilement
quantifiables. Même mineurs, les phénomènes physiques peuvent entraı̂ner des disper-
sions dans les caractéristiques finales qui ne sont pas toujours négligeables.

On peut distinguer les phénomènes physiques qui interviennent :
– soit au niveau de l’électrode (voir Fig. 4.59)
– soit au niveau de la pièce (voir Fig. 4.60)
La force électromagnétique “the pinch effect” est le facteur essentiel de formation de
la goutte de matière. L’électricité joue également un rôle primordial dans le procédé de
soudage. Du réglage de l’intensité et de la tension du générateur dépendront la quantité
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FIG . 4.59:Phénomènes physiques intervenant au niveau de l’électrode
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FIG . 4.60:Phénomènes physiques intervenant au niveau de la pièce

d’énergie transférée, la vitesse de projection de la matière, ainsi que le volume projeté par
unité de temps ([PMD06] [Sud06]).

Le bain de soudure liquide va absorber certains gaz atmosph´eriques comme l’azote ou
l’hydrogène. L’azote peut être absorbé sous forme gazeuse ou par réaction chimique (au
delà de 1600˚C). L’hydrogène est le gaz le plus absorbé envolume, ce qui induit des
problèmes de porosité lors de la solidification. Comme l’azote, il va se décomposer à
haute température dans le métal par réaction chimique :
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N2 −→ 2[N] H2 −→ 2[H] (4.16)

Les flux thermiques ainsi que les flux de matière liquide dansle bain de soudure peuvent
significativement affecter la géométrie de la zone fondueainsi que la profondeur de
pénétration du bain. En retour, cela affecte les gradients de température et le comporte-
ment au refroidissement du bain, ce qui induit des phénomènes de convection à l’intérieur
du bain, de turbulences. Le paramètre clef de ce phénomène est la tension de surface
du bain ainsi que les efforts de capillarité liquide-solide. Ce type de convection induite
par des tensions de surface (surface tension-influenced convection TIC) est connu sous le
nom d’effet Marangoni. Des simulations numériques multiphysiques permettent de rendre
compte des phénomènes locaux à l’arc de soudage ([Bro06], [Tis98], [Hu07], [LTYY06],
[LST05], [MJ99]).

FIG . 4.61:Illustration des conséquences des turbulences sur la géométrie du bain d’après
[Eas92](a) : bain syḿetrique (b) : bain asyḿetrique

La présence d’un bain asymétrique qui apparaı̂t notamment lorsque le matériau n’est pas
parfaitement homogène n’est pas rare.

Dans le cadre de cette étude, nous ne considérerons pas lesphénomènes physiques au
niveau de l’électrode et de la surface de la pièce. Nous nous contenterons de définir une
source d’apport calorifique équivalente. Pour ce qui est des phénomènes physiques dans
la pièce, seuls les aspects mécaniques, thermiques et métallurgiques seront considérés ici,
ainsi que les couplages pouvant interagir entre eux.
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FIG . 4.62: Température, vitesse du plasma d’arc et distribution du potentiel électrique,
d’après [Hu07]

FIG . 4.63:Comparaison des géométries de bain entre simulation et expérience, par trans-
fert thermique et mécanique des fluides en soudage TIG, d’après [MD06]
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Algorithme de minimisation de

Levenberg-Marquardt

L’algorithme de Levenberg-Marquardt est une méthode locale d’optimisation non-linéaire
([Lev44] [Mar63]), qui est plus performante que les méthodes de descente par gradient
(gradient simple, quasi-Newton), dans le cas de problèmesde taille moyenne et faible-
ment non-linéaire. l’inconvénient des méthodes par gradient étant qu’elles donnent une
direction, et non unpas.

Le critère desmoindres carŕes(equation 1.6) peut s’écrire :

E(Vp) =

〈

(

Vsim
Vp

−Vexp
)2
〉

avec f (Vp) = Vsim
Vp

(4.17)

où 〈〉 représente la valeur moyenne sur l’ensemble des points de contrôle. Si on suppose
que la fonction du modèle directf est linéaire par rapport aux variablesVp, le critèreE
prend une forme quadratique :

E(Vp) = a+2bTVp+VT
p CVp (4.18)

où les vecteursa, bT et la matrice symétriqueC représentent des constantes moyennées
fonction des dérivées premières et secondes def . Le minimum local de cette fonction
critère est trouvé lorsque le gradient deE(Vp) est nul. La solution de ce problème para-
bolique est :

∇E(Vp) = b+CVp = 0

⇒Vopt
p = −C−1b (4.19)
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Dans ce cas, aucune descente par gradient n’est effectuée.On vise directement la solu-
tion supposée être le fond d’une demisph̀ere. Cette linéarisation de la fonctionf permet
de converger vers la solution plus rapidement que les méthodes de descente par gradient
simple. Le calcul des dérivées locales premières et secondes def est souvent délicate.
On peut remédier à cette difficulté parfois rédhibitoire en ne calculant pas directement les
dérivées secondes mais leurs approximations à partir des dérivées premières.

La linéarisation f̂ (Vp) de f (Vp) au voisinage de(Vp)
0, s’écrira par développement de

Taylor :

f̂ (Vp) = f (V0
p)+(Vp−V0

p)T∇ f (Vp) (4.20)

qui conduit à la forme quadratique deE, notée de la même façon̂E(Vp) :

Ê(Vp) =
〈

(

f̂ (Vp)−Vexp)2
〉

(4.21)

dont le gradient s’écrira :

∇Ê(Vp) =
〈

2
(

f̂ (Vp)−Vexp)∇ f̂ (Vp)
〉

(4.22)

En remplaçantf̂ (Vp) par sa forme définie en 4.20 et∇ f̂ (Vp) par ∇ f (Vp)
0 ( f̂ étant une

forme linéaire deVp), on obtient :

∇Ê(Vp) =
〈

2
(

f (V0
p)+(Vp−V0

p)T∇ f (V0
p)−Vexp)∇ f (V0

p)
〉

(4.23)

que l’on peut réécrire :

∇Ê(Vp) =
〈

2∇ f (V0
p)∇ f (V0

p)T(Vp−V0
p)+2∇ f (V0

p)( f (Vp)−Vexp)
〉

(4.24)

ou encore :

2
〈

∇ f (V0
p)∇ f (V0

p)T〉(Vp−V0
p)+2

〈

∇ f (V0
p)( f (Vp)−Vexp)

〉

= 2Ĥ(Vp−V0
p)+2d (4.25)
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où d est le produit de la dérivée première def par f (Vp)−Vexp, le tout moyenné sur les
points de contrôle. La matrice des produits dérivés croisés moyennée,̂H, est une approxi-
mation de la matrice Hessienne, également moyennée. Cette approximation est exacte si
et seulement si la fonctionf est linéaire, ce qui est rarement le cas.

La solution visée est donc la solution du système :

2Ĥ(Vp−V0
p )+2d = 0 ⇔ Vopt

p = −Ĥ−1d+V0
p (4.26)

De façon itérative :

V i+1
p = V i

p− Ĥ−1(V i
p)d(V i

p) (4.27)

Cette formulation n’est efficace que sif est faiblement non-linéaire, ce qui est par définition
le cas au voisinage proche de la solution. Levenberg a introduit pour résoudre ce problème
une descente par gradient classique qui prédomine lorsquel’on est éloigné de la solution
ce qui est vérifié en calculantf ((Vp)

0)−Vexp. La méthode de descente par gradient clas-
sique s’introduit facilement dans la formulation 4.27 en écrivant :

V i+1
p = V i

p− (Ĥ−1(V i
p)+λI)d(V i

p) (4.28)

avec I la matrice identité etλ ajusté par l’algorithme suivant siE augmente (⇒ λ) aug-
mente ou diminue (⇒ λ diminue). Levenberg introduit ensuite au fur et à mesure dela
descente vers la solution, une part d’estimation donnée par la linéarisation def . L’in-
convénient de cette méthode est de ne plus utiliser l’information concernant la courbure
locale lorsque on est éloigné du minimum local bien que l’on continue à la calculer. L’ap-
port de Marquardt dans cet algorithme est d’utiliser le bénéfice de la matrice Hessienne
dans le terme de descente par gradient classique :

V i+1
p = V i

p−
(

Ĥ(V i
p)+λdiag

[

Ĥ(V i
p)
])−1

d(V i
p) (4.29)

Cet algorithme de minimisation possède l’avantage de travailler localement autour de la
solution en linéarisantf , sans avoir à calculer ses dérivées secondes, en utilisant une
approximation de la matrice Hessienne. La technique ne nécessite que la connaissance de
Vexp, f (Vp) et∇ f (Vp).
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Le problème posé au paragraphe 2.1 est classiquement résolu de la manière suivante : le

repère fixe peut être transformé en repère mobile lié àla torche en remplaçant−→x par
−→
ξ ,

oùξ est la position de la source par rapport au repère fixe centr´e sur la source tel que :

ξ = x−vt (4.30)

Avec ce changement de variable, l’équation 2.3 devient :

∂
∂ξ

(

λ
∂T
∂ξ

)

+
∂
∂y

(

λ
∂T
∂y

)

+
∂
∂z

(

λ
∂T
∂z

)

+
∂
∂ξ

(ρCpvT) = ρCp
∂T
∂t

(4.31)

Si on fait l’hypothèse que les propriétés thermiques du matériau sont constantes et que
l’on est en régime permanent dans le repère mobile,∂T

∂t = 0 et l’équation 4.31 devient :

∂2T
∂ξ2 +

∂2T
∂y2 +

∂2T
∂z2 = −v

a
∂T
∂ξ

(4.32)

où a représente la diffusivité thermique (λ/ρCpm2s−1). L’équation 4.32 peut être sim-
plifiée en faisant l’hypothèse que la solution est de la forme :

T = T0+exp(−vξ
2a

)ψ(ξ,y,z) (4.33)

où T0 est la température de préchauffage etψ est une fonction à définir. En remplaçant
4.33 dans 4.32, on obtient :
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∂2ψ
∂ξ2 +

∂2ψ
∂y2 +

∂2ψ
∂z2 −

( v
2a

)2
ψ = ∇2ψ−

( v
2a

)2
ψ = 0 (4.34)

Pour résoudre l’équation 4.34, il faut se donner un type degéométrie de plaque, avec les
conditions aux limites thermiques adaptées à cette géométrie.
Plaque infinie
Considérons donc la solution de l’équation 4.34 dans le cas d’une plaque infinie. Une
première hypothèse consiste à supposer que loin de l’arcde soudage, la température est
égale à la température de préchauffage. Si on définitr =

√

w2+y2 +z2 :

lim
n→∞

∂T
∂r

= 0 (4.35)

FIG . 4.64:Modèle de plaque infinie

En faisant l’hypothèse que l’énergie de l’arc se concentre en un point unique sur la surface
supérieure de la plaque sous forme de demi-sphère, on a :

lim
r→0

−2πλr2∂T
∂r

= µUI (4.36)

Ces hypothèses et les résultats qui en découlent sont appelés classiquement :Rosenthal’s
point source theory. On suppose que l’on a des effets convectifs et radiatifs nuls en surface
supérieure, ce qui entraı̂ne :

∂T
∂r

= 0 pourZ= 0 et r 6= 0 (4.37)
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Les équations 4.35 et 4.37 constituent les conditions aux limites du problème. Ces condi-
tions ainsi que la symétrie de l’équation différentielle 4.34 font queψ ne dépend que de
r. Si on passe en coordonnées polaires dans le repère mobile, l’équation 4.34 devient :

d2ψ
dr2 +

2
r

d2ψ
dy2 −

( v
2a

)2
ψ = 0 (4.38)

Or,

d2ψ
dr2 +

2d2ψ
Rdy2

=
1
R

d2(rψ)

dr2 (4.39)

L’équation 4.38 s’écrit donc :

1
R

d2(rψ)

dr2 −
( v

2a

)2
ψ = 0 (4.40)

Une solution particulière de l’équation 4.40 vérifiant les conditions aux limites est :

ψ =
Cexp(−vr

2a )

r
(4.41)

En remplaçant la fonctionψ dans 4.40, on a :

T −T0 = exp

(

−vξ
2a

)

Cexp(−vr
2a )

r
(4.42)

La constante d’intégrationC est calculée grâce à la condition 4.36 de telle sorte que :

dT
dr

= −C
r2 exp

(

− rv
2a

+
rξ
2a

)

−v
C

2ar
exp

(

− rv
2a

+
rξ
2a

)

(4.43)

On obtient ainsi :

lim
r→0

−2πλr2
(

−C
r2 exp

(

− rv
2a

+
rξ
2a

)

−v
C

2ar
exp

(

− rv
2a

+
rξ
2a

))

= µUI (4.44)
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La constante sera égale à :

C =
µUI
2Πλ

(4.45)

et finalement,

T −T0 =
µUI

2Πλr
exp

(

−vξ
2a

)

exp
(

− vr
2a

)

(4.46)

La solution donne la température pour un point spécifique,défini parr etξ (r =
√

ξ2+y2 +x2

etξ = x−Vt). L’équation 4.46 n’a aucun sens à proximité de la source, car la température
tend alors vers l’infini.

Plaque semi-épaisse

épaisseur H

FIG . 4.65:Modèle de plaque semi épaisse

On considère maintenant la solution de l’équation 4.34 dans le cas d’une tôle semi-
épaisse. La condition 4.36 ainsi que les conditions aux limites 4.35 et 4.37 restent valides
avec une extension :

∂T
∂z

= 0 et Z = 0,Z = H et r 6= 0 (4.47)

où H est l’épaisseur de la tôle. L’équation différentielle 4.32 est une équation linéaire et
les conditions aux limites données par les équations 4.47et 4.35 sont homogènes (elles
sont nulles). D’après le théorème de superposition, toute combinaison linéaire de la solu-
tion 4.46 est également solution.

L’équation 4.46 satisfait déjà l’équation 4.35 et 4.37. L’objectif maintenant est de construire
une solution linéaire de l’équation 4.46 pour respecter la solution∂T

∂r = 0 en Z = 0 et
Z = H. La solution de l’équation 4.32 associée aux conditions aux limites 4.35 et 4.47 est
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donc unique.

Si la solution 4.46 est projetée sur un profil géométriquede plaque semi-épaisse, le profil
de température en un instant t dans l’épaisseur a la forme présentée en figure 4.66. La
condition∂T

∂r = 0 pourZ = H n’est pas satisfaite car la courbe a en ce point (point A) une

pente non nulle. Ce n’est que lorsque r tend vers l’infini que l’on a ∂T
∂r = 0, étant donné

que la solution 4.46 est adaptée pour la géométrie de plaque infinie.

0 H
z

T

A

B
courbe 1

courbe 2

courbe 3

FIG . 4.66:Principe de superposition

Supposons maintenant que l’on rajoute une deuxième plaquesemi épaisse contre la précédente
(voir Fig. 4.66), en considérant toujours son évolution de température donnée par l’équation
4.46, et en supposant que la source est l’opposée de l’autre. A H = 0 (point A), les deux
courbes , lorsqu’elles sont additionnées, ont une dériv´ee nulle en ce point, donc un∂T

∂r = 0

pourZ = H, mais enZ = 0 (point B), ∂T
∂r 6= 0.

Si maintenant nous rajoutons de la même façon une autre plaque semi épaisse de l’autre
côté, mais, cette fois ici, d’épaisseur 2H en inversant la position de la source, on a au
final ∂T

∂r = 0 pourZ = 0, mais on a toujours∂T
∂r 6= 0 pourZ = H, mais beaucoup plus

faible qu’au départ. Mathématiquement parlant, si on ajoute une infinité de plaques semi
épaisses,∂T

∂r tend vers 0 pourZ = 0 etZ = H. La série infinie associée est donc :

T −T0 =
µUI
2πλ

exp

(

−vξ
2a

)

[

exp
(

− vr
2a

)

r
+

∞

∑
n=1

(

exp
(

−vr2n
2a

)

r2n
+

exp
(

−vr2n+1
2a

)

r2n+1

)]

(4.48)

avecr2n =
√

ξ2+y2 +(2nH−z)2 et r2n+1 =
√

ξ2+y2 +(2nH+z)2 On s’aperçoit que
cette suite converge très rapidement.
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Plaque mince

épaisseur H


FIG . 4.67:Modèle de plaque mince

Dans le cas des plaques minces, on suppose que l’on a accommodation dans l’épaisseur.
Cela a pour conséquence d’avoir∂T

∂z = 0. Dans ces conditions, l’équation 4.34 s’écrit sous
forme polaire :

d2ψ
dr2 +

2
r

d2ψ
dy2 −

( v
2a

)2
ψ = 0 (4.49)

La condition aux limites 4.35 doit toujours être vérifiée, mais avecr =
√

xi2 +y2. En
revanche, la condition 4.36 devient :

lim
r→0

−2πλr
∂T
∂r

=
µUI
H

(4.50)

La solution de l’équation 4.49 satisfaisant la condition 4.50 est bien connue : c’est une
combinaison linéaire de la fonction de Bessel de seconde espèce d’ordre 0,K0 :

ψ = C.K0

( vr
2a

)

⇒ T = T0+exp

(

−vξ
2a

)

C.K0

(

− vr
2a

)

(4.51)

Comme l’on doit vérifier l’équation 4.50 et que

∂T
∂r

= −v.C
2a

exp

(

−vξ
2a

)

)

(

K0

( vr
2a

)

+K1

( vr
2a

))

(4.52)

avec lim
r→0

−r
(

K0

( vr
2a

)

+K1

( vr
2a

))

=
2a
v

(4.53)
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On a

lim
r→0

−2πλr
∂T
∂r

=
µUI
H

= −2ΠCλ =
µUI
H

⇒C =
µUI

2ΠλH
(4.54)

La distribution de température dans le cas d’une plaque mince est alors :

T −T0 =
µUI

2ΠλH
exp

(

−vξ
2a

)

K0

( vr
2a

)

(4.55)

On vérifie également que la solution 4.55 vérifie la condition aux limites 4.35.

Quelques résultats de cette analyse sont donnés au paragraphe 2.1.
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Soit le système différentiel à résoudre :

y
′
= f (t,y) (4.56)

Dans une méthode à un pas de temps, on a la relation de récurrence :

yn+1 = yn+hφ(t,yn;h) (4.57)

où φ est une fonction dépendant des variablesyn et du pas de tempsh considéré pour
l’intégration. La méthode définie par la récurrence estdite d’ordrep si pour toute équation
différentielley′ = f (t,y) avec la condition initialey(t0) = y0 intégrable, dont la solution
est de classeC1(la dérivée première continue et dérivable), on a :

y(t +h)−y(t)−hφ(t,y(t)) = ϑ(hp+1) (4.58)

La forme de récurrence est naturellement obtenue en utilisant le développement de Tay-
lor : soit l’équationy′ = f (t,y), et f différentiable et continue jusqu’à l’ordre p, on peut
écrire :

y(t +h) = y(t)+hy′(t)+
h2

2
y′′(t)+ . . .

+
hp−1

(p−1)!
yp−1+

hp

p!

(

y(p)(t)+ϑ(hp+1)
)

⇒ φ(t,y(t)) = f (t,y(t))+
h
2

f ′ (t,y(t))+ . . .+
hp−1

p!
f (p) (4.59)
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L’inconvénient de cette méthode est qu’il faut calculer les p dérivées successives de
f (t,y(t)) à chacune des itérations. L’idée de la méthode de Runge-Kutta est d’essayer
de répartir les points d’évaluation desf ′(t,y) entre les instantst et t + h, plutôt que de
calculer les dérivées successives jusqu’à un certain ordre de t en un point explicite. On
définit la méthode explicite de Runge-Kutta d’ordre i (ou `a i étages) par :

∣

∣

∣

∣

∣

∣

∣

∣

∣

∣

k1 = f (t,y0)
k2 = f (t +α1h,y+β2,1k1h)
. . .

ki = f (t +αih,y+
i−1
∑
j=1

βi, jk jh)

(4.60)

avec :

φ(t,y) =
i

∑
j=1

Yjki avec

∣

∣

∣

∣

∣

∣

Yj = βi, jk j
i

∑
j=1

Yj = 1 (4.61)

βi, j etki sont des termes à déterminer. l’égalité
i

∑
j=1

Yj = 1 est appelé relation de cohérence.

Dans le cas d’un ordre deux, choisi pour intégrer l’équation différentielle 4.56, on aura :

φ(t,y) = Y1 f (t,yn)+Y2 f (tn+α1h,yn+β2,1k1h) (4.62)

L’équation de chérence donne :Y1 +Y2 = 1. Si l’on réalise un développement de Taylor
sur f (tn+α1h,yn+β2,1k1h) on obtient :

φ(t,y) = Y1 f (t,yn)+Y2

(

f (tn,yn)+α1h
∂ f
∂t

(tn,yn)+β2,1hk1
∂ f
∂y

(tn,yn)+ϑ
(

h2)
)

(4.63)

or, k1 = f (t,y)

φ(t,y) = Y1 f (t,yn)+Y2

(

f (tn,yn)+α1h∂ f
∂t (tn,yn)+β2,1h f (tn,yn)

∂ f
∂y (tn,yn)+ϑ

(

h2
)

)

⇔ φ(t,y) = (Y1 +Y2) f (tn,yn)+hY2

(

α1
∂ f
∂t (tn,yn)+β2,1 f (tn,yn)

∂ f
∂y (tn,yn)

)

+θ
(

h2
)

(4.64)

Avec l’équation de cohérence et par analogie avec la formule précédente avec 4.59, on a :
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{

Y1 +Y2 = 1

Y2

(

α1
∂ f
∂t (tn,yn)+β2,1 f (tn,yn)

∂ f
∂y (tn,yn)

)

= 1
2

(

∂ f
∂t (tn,yn)+ ∂ f

∂y (tn,yn) f (tn,yn)
)(4.65)

En simplifiant on obtient :

{

Y1 +Y2 = 1
∂ f
∂t (tn,yn) f (tn,yn)

(

Y2β2,1+ 1
2

)

+ ∂ f
∂t (tn,yn)

(

Y2α1+ 1
2

)

= 0
(4.66)

ce qui revient à écrire le système non linéaire :







Y1 +Y2 = 1
Y2β2,1 = 1

2
Y2α1 = 1

2

(4.67)

On remarque que ce système non-linéaire est indétermin´e (on a plus d’inconnues que
d’équations), la difficulté de cette méthode étant la d´etermination d’un jeu (α,β) tel que
l’on ait la meilleure stabilité numérique. Cela devient très technique lorsque l’on monte
en ordre (par exemple [DP80]).

Si on fait le choix deY2 = 1
2, β2,1 = 1 etα1 = 1, on tombe sur la méthode dite de Heun

qui s’écrit finalement :

yn+1 = yn+
h
2

( f (tn,yn)+ f (tn+h,yn +h f (tn,yn))) (4.68)
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suivi d’un refroidissement sur un

élément

*cr éation du maillage:
*********************
OPTI ’DIME’ 2 MODE AXIS TRAC PSC;
OPTI ’ELEM’ QUA4;

lo=1;
la=-1;
A1=0. 0.;
A2=lo 0;
A3=lo la;
A4=0. la;
L1=DROITE 1 A4 A1;
L2=DROITE 1 A1 A2;
L3=DROITE 1 A2 A3;
L4=DROITE 1 A3 A4;
cube=DALL L1 L2 L3 L4;
*TRAC cube;

*d éfinition des mod èles et caract éristiques:
*******************************************
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*--->comportement thermique:
MODT=MODEL cube THERMIQUE ISOTROPE CONS THE;
*--->caract éristiques thermiques
MATT=MATER MODT ’K’ 24.48 ’C’ 449. ’RHO’ 7730;
MODTH=MODE cube melange TMM\_LMT2 CONS MET;
*--->caract éristiques m étallurgiques à l’ état initial
MATTH=MATE MODTH ’AC1’ 839. ’Ka’ 0.066 ’m’ 1.3767
’Kea’ 6.787626E15 ’Eea’ 456380.4166 ’Ms’ 375.0739 ’Ks’ 0.0 4829
’Ar’ 0.040628 ’Br’ 897. ’Cr’ 43.68 ’n’ 2.5 ’TF1’ 1450. ’TF2’ 1 500.
’tinc’ 0. ’Amax’ 0.;

*d éfinition des chargements:
***************************
*--->cr éation du chargement:
*chauffage (̊C/s):
Vc=1;
*temp érature maximale:
Tmax=1600.;
*refroidissement (̊C/s):
Vr=10;
*pas de calcul en C̊:
pasT=1;
*--->chargement thermique:
tm=table;
*chauffage:
pasc=((Tmax / Vc) / (Tmax * pasT));
fc=(Tmax / Vc);
tm.temps\_calcules=PROG 0. pas pasc fc;
*refroidissement:
pasr=((Tmax / Vr) / (Tmax * pasT));
dr=(Tmax / Vc) + pasr;
fr=fc + (Tmax / Vr);
tm.temps\_calcules=tm.temps\_calcules ET

(PROG dr pas pasr fr);
CLT1=BLOQ T cube;
DCL1=DEPI CLT1 1.;
EV3=EVOL MANU ’temps’ (PROG 0. fc fr)

’temp érature’ (PROG 0. Tmax 0.);
CHAT1=CHAR ’TIMP’ DCL1 EV3;

*d éfinition des conditions initiales:
************************************
*--->temp érature
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TEM0=MANU CHPO cube 1 ’T’ 0.;
*--->m étallurgie
MATTH=MATTH ET (MATE MODTH
’PHA1’ 1. ’PHA2’ 0. ’PHA3’ 0. ’PHA4’ 0. ’PHA5’ 0.);

*lancement de PASAPAS:
*********************
tm.modele=MODT ET MODTH;
tm.caracteristiques=MATT ET MATTH;
tm.chargement=CHAT1;
tm.blocages\_thermiques=CLT1;
tm.temperatures=table;
tm.temperatures.0=TEM0;

PASAPAS3 tm;

*Traitement des r ésultats:
*************************
TC1=PROG 0.;
SEC=PROG 0.;
pBM=PROG 1.;
pA=PROG 0.;
pMZ=PROG 0.;
pQM=PROG 0.;
pTM=PROG 0.;
pTINC=PROG 0.;
IDIM=(DIME tm.temps) - 1;
REPETE bou IDIM;

ite=&bou;
TE=tm.temps.ite;
TEM=tm.temperatures.ite;

*temps:
SEC=SEC ET (PROG TE);

*temperature:
TC1n=EXTR TEM ’T’ A1;
TC1=TC1 ET (PROG TC1n);

*proportion de m étal de base:
pBMm=EXTR tm.phases.ite ’PHA1’ 1 1 1;
pBM=pBM ET (PROG pBMm);

*proportion d’aust énite:
pAm=EXTR tm.phases.ite ’PHA2’ 1 1 1;
pA=pA ET (PROG pAm);

*proportion de liquide:
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pMZm=EXTR tm.phases.ite ’PHA4’ 1 1 1;
pMZ=pMZ ET (PROG pMZm);

*proportion martensite tremp ée:
pQMm=EXTR tm.phases.ite ’PHA3’ 1 1 1;
pQM=pQM ET (PROG pQMm);

*proportion martensite revenue:
pTMm=EXTR tm.phases.ite ’PHA5’ 1 1 1;
pTM=pTM ET (PROG pTMm);

*proportion martensite revenue:
pTINCm=EXTR tm.phases.ite ’tinc’ 1 1 1;
pTINC=pTINC ET (PROG pTINCm);

FIN bou;

*trac é des r ésultats:
********************
*trac é de la temp érature:
EVTC1=EVOL ’MANU’ ’temps’ SEC ’temperature’ TC1;
DESS EVTC1 TITRE ’temperature’;
*trac é de la proportion de m étal de base:
EVPM=EVOL ’MANU’ ’temperature’ TC1 ’proportion’ pBM;
DESS EVPM TITRE ’metal de base’;
@EXCEL1 EVPM ’metaldebase.xls’;
*trac é de la proportion d’austenite:
EVPA=EVOL ’MANU’ ’temperature’ TC1 ’proportion’ pA;
DESS EVPA TITRE ’austenite’;
@EXCEL1 EVPA ’austenite.xls’;
*trac é de la proportion de m étal liquide:
EVPMZ=EVOL ’MANU’ ’tempeature’ TC1 ’proportion’ pMZ;
DESS EVPMZ TITRE ’metal liquide’;
@EXCEL1 EVPMZ ’liquide.xls’;
*trac é de la proportion de martensite tremp ée:
EVPQM=EVOL ’MANU’ ’temperature’ TC1 ’proportion’ pQM;
DESS EVPQM TITRE ’martensite trempe’;
@EXCEL1 EVPQM ’martensite.xls’;
*trac é de la proportion de martensite revenue:
EVPTM=EVOL ’MANU’ ’temperature’ TC1 ’proportion’ pTM;
DESS EVPTM TITRE ’metal revenue’;
@EXCEL1 EVPQM ’martensite.xls’;
*trac é de la proportion de martensite revenue:
EVTINC=EVOL ’MANU’ ’temperature’ TC1 ’proportion’ pTINC;
DESS EVTINC TITRE ’temps d incubtion’;
@EXCEL1 EVTINC ’incubation.xls’;
FIN;
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Nous proposons de présenter le cadre général de la thermodynamique des milieux conti-
nus avec variables internes ([Ger73], [LC88], [Cha78], [Cha97]) en utilisant la méthode
de l’état local. Nous ne considérerons pas les aspects microscopiques aux différentes
échelles (grains, molécules et atomes) et les discontinuités physiques qui en découlent
([[Cai87], [BZZ72]), bien que le comportement macroscopique découle de mécanismes à
des échelles plus petites (comme par exemple le mouvement des dislocations à l’origine
des écrouissages [Mar89]). Une autre hypothèse forte dans ce qui suit est de considérer le
cadre des petits déplacements et des petites déformations.

Premier principe de la thermodynamique

système thermodynamique

surface de
contact

dΩ

Ω

FIG . 4.68:Système thermodynamique étudié

Le premier principe de la thermodynamique stipule qu’il y a conservation de l’énergieξ
au sein du système isoléΩ. Dans le cas où les seuls échanges entreΩ et Ω̄ sont de nature
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mécanique ou/et thermique, ce premier principe s’écrit :

dξ
dt

= Pext+Q (4.69)

où Pext et Q représentent respectivement la puissance des efforts extérieurs et le taux de
chaleur reçu. La puissance des efforts extérieurs comprend l’effet des forces de surface−→
F s’appliquant sur une surfacedΩF , ainsi que les effets des forces de volume

−→
f (dues

à l’accélération : gravité, etc...). Sous forme intégré sur le volumeΩ, la puissance des
efforts extérieurs s’écrit :

Pext =

∫

Ω

−→
f −→v dV+

∫

dΩF

−→
F −→v dS (4.70)

où−→v représente la vitesse locale. Le taux de chaleur reçu par le volumeΩ peut également
s’exprimer comme étant la somme de deux contributions, la première étant due aux
sources (ou puits) volumiquesr , et la seconde au flux de chaleur−→q reçu au travers
de la surfacedΩq :

Q =
∫

Ω

rdV −
∫

dΩq

−→q−→n dS (4.71)

avec−→n le vecteur normal à la surfacedΩq orienté vers l’extérieur. L’énergieξ du système
est la somme de son énergie interneE, et de son énergie cinétiqueK, qui s’écrivent :

K =
1
2

∫

Ω

ρ−→v .−→v dV ; E =

∫

Ω

ρedV (4.72)

où ρ représente la masse volumique,ρ−→v la quantité de mouvement ete l’énergie interne
volumique. D’après les relations précédentes, l’énergie d’un système s’écrit donc :

d
dt

∫

Ω

ρ
(

e+
1
2
−→v −→v

)

dV =

∫

Ω

(−→
f −→v + r

)

dV+

∫

dΩ

(−→
F −→v −−→q−→n

)

dS (4.73)

Cette écriture sous forme intégrale peut se ramener à uneforme locale, en considérant :

– l’ équation de l’́equilibre global, qui postule qu’à tout instant :

∫

Ω

−→
f dV +

∫

dΩ

−→
F dS=

∫

Ω

ρ−→a dV (4.74)

– le théor̀eme de l’́energie cińetique(dit deuxième axiome du Principe des puissances
virtuelles [LC88]) qui postule que la puissance des quantités d’accélération (ou dérivée

Etude des contraintes résiduelles induites par le procéd́e de soudage



Annexe 6 :
Bases de l’approche thermodynamique 327

de l’énergie cinétique) est égale à la somme des puissances des efforts intérieurs et
extérieurs :

dK
dt

=
d
dt





1
2

∫

Ω

−→v −→v dV



= Pext+Pint (4.75)

En combinant 4.73 et 4.75, on obtient :

dE
dt

= −Pint +Q (4.76)

La puissance des efforts intérieurs est par définition :

Pint = −
∫

Ω

σ : ε̇dV (4.77)

On peut donc écrire :

d
dt

∫

Ω

ρedV=
∫

Ω

σ : ε̇dV +
∫

Ω

rdV −
∫

dΩ

−→q −→n dS (4.78)

où σ représente le tenseur symétrique des contraintes de Cauchy et ε̇ le tenseur de taux

de déformations, égal12

[−−−−→
grad−→v +(grad−→v )T

]

. D’après le théorème de Stokes, on peut

écrire :
d
dt

∫

Ω

ρedV=
∫

Ω

(

σ : ε̇+ r −−−→
divq

)

dV (4.79)

Cette égalité étant valable quel que soit le domaine considéré, la forme locale s’écrit :

ρė= σ : ε̇+ r −div−→q (4.80)

Second principe de la thermodynamique

Le second principe postule que la production d’entropieSdu système à un instant donné
est supérieure ou égale au taux de chaleur reçu divisé par la température absolue, l’entro-
pie qualifiant l’ordre de la matière. D’après 4.71, le second principe s’écrit :

dS
dt

≥
∫

Ω

r
T

dΩ−
∫

dΩ

−→q −→n
T

dS (4.81)

De même que pour le premier principe, la forme locale du second principe s’écrit :

ρṡ+div
−→q
T

− r
T

≥ 0 (4.82)
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In égalité de Clausius-Duhem

En remplaçant dans la forme locale du second principe 4.82 la forme der tirée de la forme
locale du premier principe 4.80, on obtient :

ρṡ+div
−→q
T

− 1
T

(

ρė−σ : ε̇+div−→q
)

≥ 0 (4.83)

D’après la règle du quotient de la divergence :

div

(−→
A
B

)

=
div

−→
A

B
−−→

A
gradB

B2 (4.84)

on a :

ρṡ+
div−→q

T
−−→q

−−−→
gradT

T2 − 1
T

(

ρė−σ : ε̇+div−→q
)

≥ 0 (4.85)

Après simplification :

ρ
(

ṡ− ė
T

)

+
1
T

σ : ε̇−−→q
−−−→
gradT

T2 (4.86)

En multipliant par T, on obtient :

ρ(Tṡ− ė)+σ : ε̇−−→q
−−−→
gradT

T
≥ 0 (4.87)

Si on introduit l’énergie libre spécifique (ou énergie libre de Helmoltz)ψ = e−Tsdans
l’inégalité 4.87, on obtient l’inégalité :

D = σ : ε̇−ρ
(

ψ̇+sṪ
)

−−→q
−−−→
gradT

T
≥ 0 (4.88)

où D représente l’énergie dissipée par le système thermodynamique. Quelle que soit la
forme deψ, cette inégalité doit toujours être vérifiée à chaqueinstant (postulat de Cole-
man [CG67]).On parle également de processus thermodynamiquement admissible.

Potentiel thermodynamique

L’état d’un système thermodynamique peut être décrit par ce que l’on appelle un poten-
tiel thermodynamique associé, par exemple l’énergie libre de Helmoltzψ. Ce potentiel
dépend des variables d’état observables (T et ε) ou internes.

ρψ = ρψ(T,ε,ϑ) (4.89)

On note que le choix du potentiel doit être convexe par rapport aux variables d’état autres
queT (la matrice Hessienne du potentiel doit donc être définie positive dans l’espace de
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ces variables d’état).

Dans le cas où l’on a présence de plasticité ou de viscoplasticité, on suppose que la
déformation totaleε peut se partitionner en une partie purement élastiqueεe et une partie
plastique (ou viscoplastique) anélastiqueεvp :

ε = εe+ εvp (4.90)

εvp est donc une variable interne du système thermodynamique.On poseϑ = (ϑ∗,εvp).

Variables assocíees et lois d’́etat

Si on dérive le potentiel thermodynamique par rapport aux variables d’état, on obtient :

ψ̇ =
∂ψ
∂ε

: ε̇+
∂ψ
∂T

Ṫ +
∂ψ
∂ϑ

ϑ̇ (4.91)

Si on remplace cette différentielle du potentiel thermodynamique dans l’inégalité de Clausius-
Duhem 4.88, on a :

(

σ
ρ
− ∂ψ

∂ε

)

: ε̇−
(

s+
∂ψ
∂T

)

Ṫ − ∂ψ
∂ϑ

ϑ̇−
−→q
ρT

−−−→
gradT≥ 0 (4.92)

Afin de toujours vérifier l’équation de Clausius-Duhem :

σ
ρ
− ∂ψ

∂ε
= 0 =>

σ
ρ

=
∂ψ
∂ε

(4.93)

s+
∂ψ
∂T

= 0 => s= −∂ψ
∂T

(4.94)

où s et σ sont les variables associées respectivement àT et ε. Par analogie avec les rela-
tions 4.93 et 4.94, on définit pour chacune des variables internesϑ une variable associée
(ou force thermodynamique)A telle que :

A
ρ

= −∂ψ
∂ϑ

(4.95)

L’ensemble de ces relations sont classiquement appelées “lois d’état” du système thermo-
dynamique. La variable associée àε̇vp est par définition

σ
ρ .

Notion de dissipation

D’après les considérations précédentes, l’inégalité de Clausius-Duhem 4.92 s’écrit :

σ
ρ

: ε̇+
A
ρ

ϑ̇−−−−→
gradT

−→q
ρT

≥ 0 (4.96)
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ou de façon équivalente :

[σ
ρ

: ε̇vp+
A∗

ρ
ϑ̇∗
]

−−−−→
gradT

−→q
ρT

≥ 0 (4.97)

Le terme de gauche de cette relation représente la dissipation associée au système ther-
modynamique :

D
ρ

=
σ
ρ

: ε̇vp+
A
ρ

ϑ̇−−−−→
gradT

−→q
ρT

(4.98)

Cette dissipation peut être décomposée en une partie purement thermique−−−−→
gradT

−→q
T et

une partie intrinsèque au matériauσ : ε̇+Aϑ̇.

On postule l’existence d’un potentiel de dissipation (ou pseudo-potentiel) convexe par
rapport aux variables fluẋε, ϑ̇ et

−→q
T , à valeur positive et nulle à l’origine dans l’espace de

ces mêmes variables flux :

Φ = Φ
(

ε̇, ϑ̇,
−→q
T

)

(4.99)

Les propriétés du potentiel permettent l’écriture de lois complémentaires issues de la loi
de normalité (ou dissipativité normale), telle que :

σ =
∂Φ
∂ε̇vp ; A =

∂Φ
∂ϑ̇

;
−−−→
gradT = − ∂Φ

∂
−→q
T

(4.100)

La convexité deΦ
(

ε̇, ϑ̇,
−→q
T

)

permet d’assurer l’existence et l’unicité d’un potentieldual

deΦ que l’on noteΦ∗ tel que :

Φ∗ = Φ∗
(

σ,A,
−−−→
gradT

)

(4.101)

(σ,A,
−−−→
gradT) sont appelées “variables duales”. Ce potentiel peut êtreobtenu par la trans-

formée de Legendre-Fenchel ([LC88]). L’écriture deΦ et Φ∗ peut être généralisée en
faisant intervenir également les variables d’état, qui jouent alors un rôle de paramètre :

Φ = Φ(ε̇, ϑ̇,
−→q
T

;T,ε,ϑ) et Φ∗ = Φ∗(σ,A,
−−−→
gradT;T,ε,ϑ) (4.102)

La relation 4.101 permet d’écrire les lois complémentaires 4.100 non plus en fonction des
variables flux mais en fonction des variables duales, la fonction Φ∗ héritant des propriétés
de normalité deΦ :

ε̇ =
∂Φ∗

∂σ
; ϑ̇ =

∂Φ∗

∂A
; −

−→q
T

=
∂Φ∗

∂
−−−→
gradT

(4.103)
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Si Φ∗ vérifie les conditions de convexité, de positivité et de valeur nulle à l’origine, alors
l’inégalité de Clausius-Duhem est toujours vérifiée.

Couplages d’́etat, couplages de dissipation et couplages d’évolution
[Mar89]

Soient les variables d’étatϑ=(ε,ϑ,T) et les variables dualesA=(σ,A,
−−−→
gradT). Un couplage

d’état existe entre deux mécanismes thermodynamiquesj et k si et seulement si :

∂A j

∂ϑk
6= 0 ou

∂ψ
∂ϑ j∂ϑk

6= 0 (4.104)

Cela a pour conséquence l’existence d’un terme croisé enϑ j ou ϑk dans le potentiel
énergie libreψ.

Si on note les variables fluẋϑ j = (ε̇, ϑ̇,
−→q
T ), on parle de couplage de dissipation lorsque :

∂ϑ̇ j

∂Ak
6= 0 ou

∂Φ∗

∂A j∂Ak
6= 0 (4.105)

L’introduction des variables d’état comme paramètres dans le pseudo potentiel de dissipa-
tion Φ∗ permet d’écrire des couplages phénoménologiques entredeux mécanismes, tout
en conservant le découplage de dissipation entre ces deux mécanismes. On parle alors de
couplage d’évolution. Cela se traduit par :

∂ϑ̇ j

∂ϑk
6= 0 ou

∂Φ∗

∂A j∂ϑk
6= 0 (4.106)
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Installation ”FLASH 1000”

FIG . 4.69:Schéma de l’installation ” Flash 1000 ”, d’après S. Urvoy (SRMA/LA2M)
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FIG . 4.70:Schéma du dispositif ” porte échantillon ”, d’après S. Urvoy
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Annexe 8 :
Mise en donńee Cast3M d’un essai

DISK-SPOT

*************************************************** ***************
*PROCEDURE CALCULANT LE MODULE D’YOUNG AVEC UNE COURBE DE TRACTION
DEBP CALYO EV1*EVOLUTION;

X1=EXTR EV1 ABSC;
Y1=EXTR EV1 ORDO;
YOU1=(EXTR Y1 2)/(EXTR X1 2);
LIST YOU1;

FINP YOU1;
*************************************************** ***************

*initialisation
***************
OPTI ’DIME’ 2 ’ELEM’ QUA4 MODE AXIS TRAC PSC;

*cr éation du maillage
*********************
*dimensions du disque
lo=50.;
la=-8;
DENS 0.3;
A1=0. 0.;
A2=4 0.;
A3=8 0.;
A4=12 0.;
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A5=24 0.;
DENS 0.3;
A6=25 0.;
A7=32 0.;
A8=36 0.;
DENS 0.3;
A9=41.6 0.;
A10=48 0.;
A11=50 0.;
L1=DROITE A1 A2;
L2=DROITE A2 A3;
L3=DROITE A3 A4;
L4=DROITE A4 A5;
L5=DROITE A5 A6;
L6=DROITE A6 A7;
L7=DROITE A7 A8;
L8=DROITE A8 A9;
L9=DROITE A9 A10;
L10=DROITE A10 A11;
LT=L1 ET L2 ET L3 ET L4 ET L5 ET L6 ET L7 ET L8 ET L9 ET L10;
VECT1=0. la;
SURF1=LT ’TRAN’ 20 VECT1;
TRAC SURF1;
LNORD=COTE SURF1 1;
LEST=COTE SURF1 2;
LSUD=COTE SURF1 3;

*Définition des mod èles thermique
*********************************
*---->comportement thermique de conduction:
MODT=MODEL SURF1 THERMIQUE ISOTROPE CONS THE;
*---->comportement thermique de convection
MODC1=MODE (LNORD ET LSUD ET LEST) CONVECTION;
\\
*Caract éristiques des mod èles thermiques
****************************************
*---->Conduction
MODT=MODEL SURF1 THERMIQUE ISOTROPE CONS THE;
*gamme d’ évolution en temp érature des variables thermiques
EVT=PROG 20. 100. 200. 300. 400. 500. 600. 700. 800. 900 1000 1 200 1400

1500.;
* évolution du coefficient K:
EVK=PROG 22. 24 25.9 27 28.1 28.8 29.2 29 28.5 25.1 24.1 25.1 26 .1 100.;
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EVKT=EVOL MANU ’T’ EVT ’K’ EVK;
* évolution de c:
EVC=PROG 449 484 523 563 610 672 755 810 865 736 775 852.5 930 10 00.;
* évolution de rho:\\
EVR=PROG 7730 7710 7680 7650 7610 7580 7540 7490 7450 7400 736 0 7240
7120 7120;
* évolution de Cp=(rho*c)/7800.
EVC2=(EVR * EVC) / 7800.;
EVCT=EVOL MANU ’T’ EVT ’C’ (EVC2 * 1.E06);
*d éfiniton du mod èle:
MATT=MATER MODT ’K’ EVKT ’C’ EVCT ’RHO’ (7800. * 1.E-012);\\
*---->Convection
H20=10.026;
H100=12.765;
H200=16.23;
H300=21.754;
H400=27.754;
H500=36.127;
H600=42.423;
H700=51.188;
H1400=96.934;
EVTH=PROG 20. 100. 200. 300. 400. 500. 600. 700. 1400.;
EVH=PROG H20 H100 H200 H300 H400 H500 H600 H700 H1400;
EVHT=EVOL MANU ’T’ EVTH ’H’ (EVH * 1.E-3);
*d éfiniton du mod èle:
MATC1=MATER MODC1 ’H’ EVHT;
\\
*d éfinition et caract éristiques du mod èle m écanique
***************************************************
*---->comportement metal de base:
MAMET=TABLE;
*param ètres de dilatation en fonction de la temp érature
EVT_DM=PROG 20. 100. 200. 300. 400. 500. 600. 700. 800. 900. 1 000.;
EV_DM=PROG 1.1141E-05 1.13304E-05 1.15688E-05 1.18092E- 05 1.20514E-05

1.22955E-05 1.25415E-05 1.27894E-05 1.30392E-05
1.32908E-05 1.35444E-05;

EVDMT=EVOL MANU ’T’ EVT_DM ’ALPH’ EV_DM;
* évolution des param ètres m écaniques en fonction de la temp érature
EVTP=PROG 20. 400. 500. 700. 900. 1000. 1100. 1200.;
****module de young
EVE=PROG 186844.262 178474.576 157358.491 132685.22 8463 3.58026

12624.68657 8497.69367 2028.422058;
EVET=EVOL MANU ’T’ EVTP ’YOUN’ EVE;
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****param ètres d’ écrouissage isotrope:
EVISY=PROG 421.9849 254.2415 163.7306 20.01 0. 0. 0. 0.;
EVISB=PROG 21.4375 85.412 154.9866 325.78 121.6812 0. 0. 0. ;
EVISR=PROG 286.9849 190.174 171.571 80.2101 13.1286 0. 0. 0 .;
EVISYT= EVOL MANU ’T’ EVTP ’SIGY’ EVISY;
EVISBT= EVOL MANU ’T’ EVTP ’B’ EVISB;
EVISRT= EVOL MANU ’T’ EVTP ’RI’ EVISR;
****param ètres de viscosit é SINH
EVT_V=PROG 20. 400. 500. 700. 900.;
EVK=PROG 2.2 6.4 10. 14. 2.;
EVKT=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’K’ EVK;
EVN=PROG 0.6 0.7 0.8 1.1 1.8;
EVNT=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’N’ EVN;
EVEPS0=PROG 6E-08 2.E-07 3.E-07 1.2E-06 2.E-06;
EVEPS0T=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’epso’ EVEPS0;
**mod èle
mo_base=MODL SURF1 ’MECANIQUE’ ’ELASTIQUE’ ’VISCOPLASTI QUE’

’CHAB_SINH_R’ phase PHA1 CONS BASE;
MAMET.1 = MATR mo_base ’YOUN’ EVET ’NU’ 0.3 ’ALPH’ EVDMT

’SIGY’ EVISYT ’K’ EVKT ’N’ EVNT ’B’ EVISBT
’RI’ EVISRT ’epso’ EVEPS0T;

*---->comportement austenite:
**param ètres de dilatation en fonction de la temp érature
EVT_DA=PROG 20. 100. 200. 300. 400. 500. 600. 700. 800. 900. 1 000.

1100. 1200. 1300. 1400. 1500.;
EV_DA=PROG 2.02084E-05 2.032E-05 2.04636E-05 2.06E-05 2. 0747E-05

2.09E-05 2.103E-05 2.117E-05 2.1314E-05
2.1456E-05 2.16E-05 2.1739E-05 2.18816E-05 2.2023E-05
2.21652E-05 2.23E-05;

EVDAT=EVOL MANU ’T’ EVT_DA ’ALPH’ EV_DA;
* évolution des param ètres m écaniques en fonction de la temp érature
****module de young
EVE=PROG 165204 143179. 139309. 92954. 84633. 12624. 8497. 2028.

1000. 1000.;
EVET=EVOL MANU ’T’ EVT_A ’YOUN’ EVE;
****param ètres d’ écrouissage isotrope:
EVISR=PROG 286.84 230.05 158.9 25.84 13.12 0 0 0 0 0;
EVISB=PROG 12.2537 17.7 30.7 71.79 121.68 121.68 121.68 121 .68
121.68 121.68;
EVISY=PROG 95.65 74.27 53.0717 4. 0 0 0 0 0 0;
EVISYT= EVOL MANU ’T’ EVT_A ’SIGY’ EVISY;
EVISBT= EVOL MANU ’T’ EVT_A ’B’ EVISB;
EVISRT= EVOL MANU ’T’ EVT_A ’RI’ EVISR;
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****param ètres de viscosit é SINH
EVT_V=PROG 500. 600. 700. 800. 900. 1000. 1100. 12000.;
EVK=PROG 1.5161 2.6 3.9 8. 11. 8.27318 7.3697 5.77196;
EVKT=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’K’ EVK;
EVN=PROG 0.4686 0.62 0.7886 0.9 1.1 1.2686 1.4286 1.5886;
EVNT=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’N’ EVN;
EVEPS0=PROG 5.01E-08 1.2E-07 3.55E-07 1.E-06 2.E-06 4.79E -06

1.23E-05 3.31E-05;
EVEPS0T=EVOL MANU ’T’ EVT_V ’epso’ EVEPS0;
**mod èle
mo_aust=MODL cube ’MECANIQUE’ ’ELASTIQUE’ ’VISCOPLASTIQ UE’ ’CHAB_SINH_R’

phase PHA2 CONS AUST;
MAMET.2 = MATR mo_aust ’YOUN’ EVET ’NU’ 0.3 ’ALPH’ EVDAT

’SIGY’ EVISYT ’K’ EVKT ’N’ EVNT ’B’ EVISBT
’RI’ EVISRT ’epso’ EVEPS0T ’C1’ 0.

*---->comportement liquide:
**param ètres de dilatation en fonction de la temp érature
EVT_DL=PROG 1475. 1500. 1600. 1700. 2000. 2500. 3000. 5000. ;
EV_DL=PROG 2.23E-05 2.3E-05 3.56E-05 2.80E-05 3.36E-05 3. 99E-05

4.41E-05 5.26E-05;
EVDLT=EVOL MANU ’T’ EVT_DL ’ALPH’ EV_DL;
**mod èle
mo_liqu=MODL SURF1 ’MECANIQUE’ ’ELASTIQUE’ ’VISCOPLASTI QUE’

’CHAB_SINH_R’ phase PHA4 CONS LIQU;
MAMET.4 = MATR mo_liqu ’YOUN’ EVET ’NU’ 0.3 ’ALPH’ EVDLT

’SIGY’ EVISYT ’K’ EVKT ’N’ EVNT ’B’ EVISBT
’RI’ EVISRT ’epso’ EVEPS0T;

*---->comportement martensite:
EVDQMT=EVDMT;
**courbes de tractions en fonction de la temp érature
EVDQMT=EVDMT;
SIG25=PROG 0. 1345. 1345.;
EPS25=PROG 0. 0.00643541 100.;
SIG500=PROG 0. 1060. 1110.45 1168.84 1207.29 1252.24 1290. 13 1311.02

1344.47 1344.47;
EPS500=PROG 0. 0.0056383 1.18E-02 2.03E-02 2.87E-02 4.27E -02 5.92E-02

7.17E-02 1.04E-01 100.;
SIG600=PROG 0. 889.81 925.03 932.53 932.53;
EPS600=PROG 0. 0.00556131 0.00633 0.00687 100.;
SIG750=PROG 0. 214. 225.14 235.2 240.29 240.29;
EPS750=PROG 0. 0.00201887 0.00577 0.0089 0.0168 100.;
T91_25 = EVOL MANU ’EPS’ EPS25 ’SIG’ SIG25;
T91_500 = EVOL MANU ’EPS’ EPS500 ’SIG’ SIG500;
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T91_600 = EVOL MANU ’EPS’ EPS600 ’SIG’ SIG600;
T91_750 = EVOL MANU ’EPS’ EPS750 ’SIG’ SIG750;
NUABA = NUAGE COMP T 25. 500. 600. 750.

COMP TRAC T91_25 T91_500 T91_600 T91_750;
Y25 =CALYO T91_25 ;
Y500=CALYO T91_500 ;
Y600=CALYO T91_600 ;
Y750=CALYO T91_750 ;
EVET = EVOL MANU ’T’ (PROG 25. 500. 600. 750.)

’YOUN’ (PROG Y25 Y500 Y600 Y750);
mo_mart=MODL cube ’MECANIQUE’ ’ELASTIQUE’ ’PLASTIQUE’

phase PHA3 CONS MART;
MAMET.3 = MATR mo_mart ’YOUN’ EVET ’NU’ 0.3 ’TRAC’ NUABA

’ALPH’ EVDQMT;

*---->comportement m écanique du m élange:
MODM=MODL SURF1 melange parallele (mo_base ET mo_aust

ET mo_mart ET mo_liqu) CONS MEC;

*Définition et caract éristiques du mod èle m étallurgique
*************************************************** ****
**mod èles
MODTH=MODE SURF1 melange TMM_LMT2 CONS MET;
*Caract éristiques
MATTH=MATE MODTH
’AC1’ 839. ’Ka’ 0.066 ’m’ 1.3767 ’Kea’ 6.787626E15 ’Eea’ 456 380.4166
’Ms’ 375.0739 ’Ks’ 0.04829 ’Ar’ 0.040628 ’Br’ 897. ’Cr’ 43.6 8 ’n’ 2.5
’TF1’ 1450. ’TF2’ 1500. ’tinc’ 0. ’Amax’ 0.;

*d éfinition des chargements:
***************************
*---->chargements thermiques
Q=835.23E3;
rayon=5.899;
* écriture du flux:
coorhx=COORD 1 LNORD;
calc1=(coorhx * coorhx) * (-3. / (rayon * rayon));
calc2=EXP calc1;
calc3=Q * calc2;
calc4=calc3 *3 / (3.14 * (rayon ** 2.));
sourceg=NOMC ’PUIS’ calc4 ’NATURE’ ’DISCRET’;
*integration du flux surfacique sur la surface:
Nds=PRES ’MASS’ MODT 1. LNORD;
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PS=PSCA Nds sourceg (MOTS ’FZ’) (MOTS ’PUIS’);
INT=(SOMT PS);
alpha=ABS(Q / INT);
MESS ’alpha’ alpha;
*correction:
sourceg=sourceg * alpha;
fluxs=FLUX MODT sourceg;
EV1=EVOL MANU ’temps’ (PROG 0. 75. 75.1 3000.) ’flux’
(PROG 1. 1. 0. 0.);
CHAT1=CHAR ’Q’ fluxs EV1;
*---->chargements m écaniques
MAS1=MASS MATT MODT;
ACZ=MANU CHPO SURF1 1 ’UZ’ -9.81E3;
FG=MAS1 * ACZ;
FG=CHAN ATTRIBUT FG NATU DISC;
EV3=EVOL MANU ’temps’ (PROG 0. 3000.) ’effort’ (PROG 1. 1.);
CHAM1=CHAR ’MECA’ FG EV3;

*d éfinition des conditions aux limites:
**************************************
*---->Temperature exterieure pour la convection
SURFEXT=LNORD ET LSUD ET LEST;
CHCV=MANU CHPO 1 SURFEXT ’TE’ 20.;
EV2=EVOL MANU ’temps’ (PROG 0. 3000.) ’temp érature’ (PROG 1. 1.);
CHAT2= CHAR ’TECO’ CHCV EV2;
*---->Presence des pionts en c éramique
xAA=48.;
yAA=la;
AA=xAA yAA;
AA=SURF1 POINT PROC AA;
CLM1=BLOQ ’UZ’ AA;

*d éfinition des conditions initiales:
************************************
*---->Temp ératures
TEM0 = MANU ’CHPO’ SURF1 1 ’T’ 20.;
*---->initialisation des phases m étallurgiques
MATM=MATE (MODM ET MODTH)

’PHA1’ 1. ’PHA2’ 0. ’PHA3’ 0. ’PHA4’ 0.;

*Mise en place de la table PASAPAS
**********************************
tm=TABLE;
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tm.’MODELE’=MODM ET MODT ET MODC1 ET MODTH;
tm.’CARACTERISTIQUES’=MATM ET MATT ET MATC1 ET MATTH;
tm.’CHARGEMENT’=CHAT1 ET CHAM1 ET CHAT2;
tm.’BLOCAGES_MECANIQUES’=CLM1;
tm.’TEMPERATURES’=TABLE;
tm.’TEMPERATURES’ . 0=TEM0;
tm.TALPHA_REFERENCE = (MANU CHPO SURF1 1 ’T’ 0.);
tm.’PAS_AJUSTE’ = VRAI;
tm.’MAXSOUSPAS’ = 400.;
tm.’K_SIGMA’ = VRAI;
*tm.’GRANDES_DEFORMATIONS’ = VRAI;
tm.temps_calcules=(PROG 0. pas 0.05 2.) ET (PROG 3. pas 1. 10 5.) ET
(PROG 105.01 pas 0.01 110.) ET (PROG 120. pas 10. 300.) ET
(PROG 350. pas 50. 3000.);
**proc édure ROUX
tm.’CARA_PHASES’ = MAMET;
tm.’DELTA_PHASE’= TABLE;
tm.’DELTA_PHASE’ . 1=0.;
tm.’DELTA_PHASE’ . 2=-9.48E-03 ;
tm.’DELTA_PHASE’ . 3=0.;
tm.’DELTA_PHASE’ . 4=-9.48E-03 ;
tm.’PLASTICITE_TRANSFORMATION’ = VRAI;
*plasticit é de transformation de Hamata
tm.’PPT’=TABLE;
tm.’PPT’.’NUM’ = 2;
tm.’PPT’.’PROP’ = TABLE;
tm.’PPT’.’PROP’ . 1 = 2300;
tm.’PPT’.’PROP’ . 2 = 1.6;

PASAPAS3 tm;

*Trac é des champs
*****************
*---->en fin de chauffage (t=75s)
IDIM=(DIME tm.temps) - 1;
REPETE i IDIM;

SI (tm.temps.&i EGA 75.);
num_FC=&i;

FINSI;
FIN i;
LIST num_FC;
*temp érature
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TEMPF=tm.temperatures.num_FC;
TRAC SURF1 TEMPF TITRE ’Champ de temperature FDC’;
*phase m étal de base:
PHA1F=EXCO tm.phases.num_FC ’PHA1’;
TRAC SURF1 PHA1F MODTH TITRE ’métal de base FDC’;
*phase aust énitique:
PHA2F=EXCO tm.phases.num_FC ’PHA2’;
TRAC SURF1 PHA2F MODTH TITRE ’aust́enite FDC’;
*phase martensitique:
PHA3F=EXCO tm.phases.num_FC ’PHA3’;
TRAC SURF1 PHA3F MODTH TITRE ’martensite FDC’;
*phases liquide:
PHA4F=EXCO tm.phases.num_FC ’PHA4’;
TRAC SURF1 PHA4F MODTH TITRE ’liquide FDC’;
*Contraintes de V.Mises
CO=(REDU tm.contraintes.num_FC MODM);
COP2=VMIS MODM CO;
TRAC SURF1 COP2 MODM TITRE ’Contrainte de Von Mises FDC’;
*d éform ée:
DEPF=tm.deplacements.num_FC;
DEFI=DEFO DEPF SURF1 0. VERT;
DEFF=DEFO DEPF SURF1 1. ROUGE;
TRAC (DEFI ET DEFF) TITRE ’d éform ée en fin de chauffage FDC’;
*d éformations:
DEF=tm.deformations.num_FC;
DEFr=EXCO DEF ’EPRR’;
TRAC DEFI DEFr MODM TITRE ’champ de d́eformation suivant Ur FDC’;
DEFz=EXCO DEF ’EPZZ’;
TRAC DEFI DEFz MODM TITRE ’champ de d́eformation suivant Uz FDC’;
*d éplacements:
DEPFr=EXCO DEPF ’UR’;
TRAC DEFI DEPFr TITRE ’champ de d éplacement suivant Ur FDC’;
DEPFz=EXCO DEPF ’UZ’;
TRAC DEFI DEPFz TITRE ’champ de d éplacement suivant Uz FDC’;
*---->en fin de refroidissement (t=75s)
*temp érature
TEMPF=tm.temperatures.IDIM;
TRAC SURF1 TEMPF TITRE ’Champ de temperature FDR’;
*phase m étal de base:
PHA1F=EXCO tm.phases.IDIM ’PHA1’;
TRAC SURF1 PHA1F MODTH TITRE ’métal de base FDR’;
*phase aust énitique:
PHA2F=EXCO tm.phases.IDIM ’PHA2’;
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TRAC SURF1 PHA2F MODTH TITRE ’aust́enite FDR’;
*phase martensitique:
PHA3F=EXCO tm.phases.IDIM ’PHA3’;
TRAC SURF1 PHA3F MODTH TITRE ’martensite FDr’;
*phases liquide:
PHA4F=EXCO tm.phases.IDIM ’PHA4’;
TRAC SURF1 PHA4F MODTH TITRE ’liquide FDR’;
*Contraintes de V.Mises
CO=(REDU tm.contraintes.IDIM MODM);
COP2=VMIS MODM CO;
TRAC SURF1 COP2 MODM TITRE ’Contrainte de Von Mises FDR’;
*d éform ée:
DEPF=tm.deplacements.IDIM;
DEFI=DEFO DEPF SURF1 0. VERT;
DEFF=DEFO DEPF SURF1 1. ROUGE;
TRAC (DEFI ET DEFF) TITRE ’d éform ée en fin de chauffage FDR’;
*d éformations:
DEF=tm.deformations.IDIM;
DEFr=EXCO DEF ’EPRR’;
TRAC DEFI DEFr MODM TITRE ’champ de d́eformation suivant Ur FDR’;
DEFz=EXCO DEF ’EPZZ’;
TRAC DEFI DEFz MODM TITRE ’champ de d́eformation suivant Uz FDR’;
*d éplacements:
DEPFr=EXCO DEPF ’UR’;
TRAC DEFI DEPFr TITRE ’champ de d éplacement suivant Ur FDR’;
DEPFz=EXCO DEPF ’UZ’;
TRAC DEFI DEPFz TITRE ’champ de d éplacement suivant Uz FDR’;

*On sauve les r ésultats
***********************
OPTI SAUV ’DISKSPOT.k2000’;
SAVE=tm;
SAUV SAVE;

FIN;
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