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Résumé

Dans l'industrie nucléaire, différents composants des réacteurs a eau pressurisée sont soudés par le
procédé TIG (Tungsten Inert Gas). Pour obtenir une résistance a la corrosion et une tenue en service
suffisante, ces pieces sont réalisées en alliage de nickel NY690. La compréhension des phénomenes
physiques impliqués durant le soudage est nécessaire afin de connaitre I’évolution de la microstructure
et son influence sur le comportement mécanique. Pour améliorer la qualité des produits soudés, il est
crucial de déterminer les contraintes résiduelles aprés soudage ce qui implique de connaitre le
comportement mécanique de I'alliage NY690 en chargement monotone et en chargement cyclique.

En effet, le soudage de ces pieces massives dont I'épaisseur est comprise entre 50 et 250 mm nécessite
un grand nombre de passes et donc un grand nombre de cycles thermiques. Pour reproduire ces
chargements complexes se produisant dans la zone affectée thermiquement, des essais mécaniques
ont été réalisés en utilisant la machine Gleeble 3500 et une machine de traction/torsion MTS-809.

Des essais de traction et des essais cycliques ont été réalisés de 25°C a 900°C pour différentes vitesses
de déformation et pour différents états microstructuraux. Plus précisément, I'influence de la taille de
grain et de la présence des carbures de chrome sur le comportement mécanique a été étudiée dans le
but de déterminer les parametres a prendre en compte pour modéliser le comportement mécanique.
Le comportement mécanique en chargement monotone a ensuite été modélisé en fonction de la
température, de la déformation, de la vitesse de déformation et de la densité initiale de dislocations
en utilisant le formalisme de Kocks, Mecking et Estrin. Le comportement cyclique a été modélisé a 25°C
en utilisant la méme approche mais en prenant en compte |'effet de la taille de grain sur la limite
d’élasticité et sur I'’écrouissage cinématique.
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1. Introduction

Les alliages de nickel sont utilisés dans plusieurs secteurs industriels notamment dans le domaine de
|'aéronautique et dans le domaine du nucléaire. L'intérét de ces alliages pour ces applications
industrielles est d’une part leur tenue a chaud et d’autre part leur résistance a la corrosion. Dans
I'industrie nucléaire, I'alliage 690 aussi appelé NY690, Inconel 690 ou encore NiCr30Fe est utilisé pour
sa résistance a la corrosion sous contraintes, son aptitude au soudage et son co(t abordable. L’alliage
NY690 est donc utilisé pour différents composants des réacteurs a eau pressurisée tels que les tubes
de générateur de vapeur et des piéeces de la cuve. Pour assembler ces pieces de forte épaisseur (de 50
mm a 150 mm), le procédé de soudage a I'arc est utilisé en un grand nombre d’étapes provoquant un
chargement thermomécanique complexe ainsi que des évolutions microstructurales. Dans le but
d’améliorer la qualité des pieces soudées et de déterminer les contraintes et déformations résiduelles,
il est nécessaire de connaitre le comportement thermomécanique de l'alliage NY690 ainsi que les
évolutions microstructurales. La prédiction des contraintes et déformations résiduelles est importante
pour la tenue en service et notamment pour la résistance a la corrosion sous contraintes. Cela implique
de prédire le comportement thermomécanique dans une large gamme de température (de la
température ambiante a la température de fusion) et pour de faibles vitesses de déformation induites
par les cycles de chauffage et de refroidissement (107% a5 x 1073 s).

La problématique générale de cette these est donc la prédiction du comportement thermomécanique
de I'alliage NY690 pour des sollicitations représentatives du procédé de soudage. Les lois de
comportement identifiées doivent pouvoir étre ensuite utilisées dans des logiciels de simulation
numérique de soudage tels que Sysweld. Pour répondre a la problématique posée, il faut pour cela
connaitre l'influence du procédé de soudage sur les évolutions microstructurales et leurs influences
sur le comportement mécanique.

Dans un premier temps, une revue bibliographique sera faite sur les alliages de nickel et le procédé de
soudage a I'arc utilisé afin de connaitre les phénoménes physiques mis en jeu lors du soudage et
également de déterminer des ordres de grandeur notamment au niveau des vitesses de chauffage,
vitesses de refroidissement, niveaux de déformation par cycle et des vitesses de déformation (chapitre
2).Une étude bibliographique sera effectuée pour comprendre les effets thermiques sur la
microstructure notamment au niveau de la croissance de grains et de la précipitation et leurs impacts
sur le comportement mécanique. Au regard de cette synthese bibliographique et des cycles
thermomeécaniques rencontrés en soudage, il faudra également cerner les phénomenes physiques
prépondérants qui seront étudiés dans cette thése. Enfin un état de I'art sera fait au niveau de la
modélisation physique et mécanique du comportement mécanique et plus particulierement pour le
procédé de soudage.

Dans le chapitre 3, I'alliage NY690 a I’état de réception sera présenté et les moyens d’essais seront
définis afin de déterminer les évolutions microstructurales induites par le procédé de soudage et de
caractériser le comportement mécanique dans des conditions représentatives du procédé de soudage.
Pour cela, des machines hydrauliques tels que la machine Gleeble 3500 et la machine MTS 809
traction/torsion seront utilisées respectivement pour réaliser des essais de traction et des essais
cycliques a déformation imposée jusqu’a une température de 1000°C.

Dans le chapitre 4, I'alliage NY690 sera caractérisé a I'état de réception afin de caractériser la
microstructure et de déterminer la taille de grains et de caractériser les précipités en termes de
composition chimique et de morphologie. Les évolutions microstructurales induites par les traitements
thermiques seront étudiées ce qui permettra par la suite de définir les états microstructuraux de
référence pour la réalisation des essais mécaniques (fig. 1.1).

1
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Dans le chapitre 5, I'alliage NY690 sera tout d’abord caractérisé en traction en fonction de la
température, de la vitesse de déformation et de la microstructure ce qui permettra également de de
déterminer les parametres a prendre en compte pour modéliser le comportement mécanique. Plus
particulierement, l'influence de la température, de la vitesse de déformation et de la microstructure
sur la limite d’élasticité et les mécanismes d’écrouissage et de restauration seront étudiés. Des essais
cycliques seront également réalisés de 25°C a 900°C en étudiant I'influence de la microstructure dans
les mémes conditions de température et de vitesse de déformation que pour les essais de traction. Il
est en effet important compte tenu du chargement thermomécanique complexe induit par le procédé
de soudage de caractériser 'influence de la température et de la microstructure aussi bien en
chargement monotone qu’en chargement cyclique.

Dans le dernier chapitre, le comportement mécanique de I'alliage NY690 sera tout d’abord modélisé
en chargement monotone de 25°C a 1000°C en ayant toujours comme objectif que ce travail puisse
étre utilisé pour la simulation numérique du procédé de soudage de I'alliage NY690. En s’appuyant sur
les résultats obtenus en traction et sur les travaux de thése antérieurs, le comportement en
chargement cyclique sera modélisé. La stratégie globale utilisée dans cette these pour étudier et
modéliser le comportement mécanique de I'alliage NY690 est illustrée par la figure 1.1.

= taille de grain
) = précipités
= dislocations

états microstructuraux
de référence

= chargement monotone chapitre 5
' l = chargement cyclique

‘ Simulation numérique du soudage

= Lois de comportement en chargement monotone

(température, vitesse de déformation, densité initiale de dislocations)
= Lois de comportement en chargement cyclique

(25°C, densité initiale de dislocations, taille de grain)

chapitre 4

Chargement
thermique

= tem perature
= vijtesse de
déformation

chapitre 6

Figure 1.1 : stratégie globale pour étudier et modéliser le comportement mécanique de I'alliage NY690
durant le procédé de soudage.
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2. Revue bibliographique

L'objectif de cette revue bibliographique est de présenter la métallurgie des alliages de nickel ainsi que
le procédé de soudage a I'arc utilisé dans I'industrie nucléaire. Dans une 3°™ partie, les phénoménes
physiques impliqués durant le procédé de soudage seront étudiés incluant les évolutions
microstructurales et leurs effets sur le comportement mécanique. Il est également important de
détailler les cycles thermiques subis par I'alliage NY690 durant le procédé de soudage car ceux-ci vont
engendrer des évolutions microstructurales et affecter le comportement mécanique du joint soudé.
Des ordres de grandeur seront donc donnés en termes de vitesses de chauffage, vitesses de
refroidissement, niveau de déformation par cycle et vitesse de déformation. Ces données permettent
alors de définir les phénomenes physiques potentiels notamment les évolutions microstructurales et
conditionnent par ailleurs le choix des essais mécaniques a réaliser. Dans une derniere partie, la
méthodologie utilisée en simulation numérique du soudage pour modéliser le comportement
mécanique sera détaillée.
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2.1 Métallurgie des alliages de nickel

Dans cette section, la métallurgie des alliages de nickel sera présentée en portant une attention
particuliére a la soudabilité de ces alliages et a leurs procédés de fabrication. A la fin de cette section,
les spécifications, les principales étapes de fabrication et la microstructure de I'alliage NY690, étudié
dans cette thése, seront données.

2.1.1 Généralités sur les alliages de nickel

Deux types de alliages de nickel peuvent étre distingués :

> les alliages réfractaires utilisés notamment pour leur résistance a la corrosion

> les alliages super réfractaires : superalliages a durcissement structural utilisés pour leur
résistance a chaud

Les alliages réfractaires contiennent une teneur importante en nickel provoquant un accroissement
important des propriétés mécaniques a chaud. Les alliages super réfractaires (superalliages) sont des
alliages a durcissement structural et contiennent beaucoup d’éléments chimiques avec une teneur en
chrome du méme ordre que pour les alliages réfractaires. Des éléments tels que le molybdeéne, le
tungsténe, le niobium, le tantale et le titane sont ajoutés pour augmenter leur résistance a chaud. Le
tableau 2.1 donne les principales nuances d’alliages réfractaires a base de nickel. Ces alliages
contiennent le plus souvent majoritairement du nickel et sont trés chargés en chrome. L’alliage étudié
ici est I'alliage 690 aussi connu sous le nom Inconel 690 (marque commerciale), NY690 (référence
Aubert et Duval) ou encore NiCr30Fe (référence AFNOR). La désignation NY690 sera toujours utilisée
par la suite. Le tableau 2.2 donne les principales nuances de superalliages. Les superalliages
contiennent également majoritairement du nickel mais contiennent également du molybdéne, du
titane, du niobium et du cobalt.

Nuance Ni (%pds) Cr (%pds) Fe (%pds) Ti (%pds)

NY845 41 23 Bal. 0.3

In600 Bal. 16 9 0.2

NY690 Bal. 29 9

In601 Bal. 23 14 1.5
Nimonic 75 Bal. 19.5 <5

Ha 214 Bal. 16 2.5 4.5

Tableau 2.1 : principales nuances d’alliages réfractaires
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Mo Nb
11(9 1) HE ) [+) 0,
Nuance Ni(%pds) Cr(%pds) (%pds) Ti (%pds) (%pds) Co (%pds) Fe (%pds)
2.5/
NY540 34/40 18/21 3/3.5 <0.25 6/11 Bal.
3.5
2.75/
Waspaloy Bal. 18/21 3.5/5 1.2/1.6 12/15
3.25
2.8/
In718 50/55 17/21 0.65/1.15 4.75/5.5 Bal.
3.3

Tableau 2.2 : principales nuances de superalliages base nickel

La résistance a la corrosion humide des aciers inoxydables et des alliages de nickel est due a leur
passivation. Cette passivation est causée par la formation d’une couche protectrice d’oxydes ou
d’hydroxydes a leur surface. L'élément responsable de cela est le chrome en teneur supérieure a 11.5
%pds mais I'efficacité de protection est accrue suivant le milieu corrosif par des additions de
molybdéne et de cuivre et par I'augmentation de la teneur en nickel. Une des spécifications requises
pour l'industrie nucléaire est notamment la résistance a la corrosion sous contraintes qui sera évoqué
dans la section 2.1.5. Dans l'industrie nucléaire, le choix du matériau a utiliser est défini par les critéres
suivants [Harrod et al. (2001)] :

= faisabilité avec un procédé de fabrication donné

= résistance a la corrosion

= résistance mécanique

2.1.2 Microstructure des alliages de nickel

Les alliages de nickel comportent une matrice austénitique de structure cristallographique cubique a
faces centrées (CFC) dans laquelle des carbures ou des phases intermétalliques peuvent étre présents.

Alliages réfractaires

Pour les alliages réfractaires tels que I'alliage NY690, la présence de secondes phases, carbures ou
intermétalliques n’est pas souhaitée car elle provoque des hétérogénéités par rapport a la matrice et
des incompatibilités de déformations lors de sollicitations mécaniques. Ces alliages (Ni-Cr-Fe) sont en
général a I’état completement adouci c'est-a-dire qu’ils ont subi un revenu aprées un laminage a chaud
leur permettant de conserver une grande ductilité.

Superalliages (Inconel 718)
La résistance mécanique des superalliages est obtenue par les 3 mécanismes complémentaires :

= Durcissement de la solution solide par des éléments comme le molybdene et le tungsténe dont
I’atome est plus gros que le nickel.

= Précipitation de carbures : le carbone en combinaison avec des éléments comme le titane, le
niobium ou le chrome forment des carbures qui ont pour effet de renforcer les joints de grains a
haute température.

= Précipitation de phases intermétalliques de type As;B dans lesquelles A est Ni et B est Ti, Al ou Nb.

A l'inverse des alliages Ni-Cr-Fe, le superalliage 718 est donc un alliage a durcissement structural lui
conférant une excellente résistance mécanique.
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2.1.3 Elaboration et transformation a chaud

Les alliages Ni-Fe-Cr ou Ni-Cr sont élaborés par les mémes techniques que les aciers inoxydables. lls
sont d’abord élaborés au four a arc ou four a induction avec une désoxydation par le carbone sous vide
ou sous argon. Une refusion sous laitier électro-conducteur est ensuite réalisée pour minimiser les
ségrégations chimiques et la teneur en soufre. Cette étape permet de faciliter les opérations de
transformations a chaud ultérieures et d’améliorer la tenue en service [Blanchard (1996)]. Il est
important de minimiser les ségrégations chimiques durant I’élaboration de I’alliage car celles-ci vont
entrainer un comportement mécanique hétérogéne et provoque des contraintes a l'intérieur du
matériau. De trés faibles teneurs en soufre (de I'ordre du ppm) sont présents dans I’alliage car le soufre
migre aux joints de grains et provoque une forte chute de la ductilité a chaud dans les alliages de nickel
lors que sa teneur est supérieure a 10 ppm [Murry (1994)].

La transformation a chaud de ces alliages nécessite I'emploi de moyens de transformations puissants
et d’outillages adaptés du fait de leur forte résistance a la déformation a chaud. Les premieres étapes
de la transformation a chaud ont pour objectif d’éliminer les ségrégations des lingots et d’obtenir une
microstructure moins grossiére. L'objectif est ensuite d’obtenir les dimensions des piéces souhaitées
et de maitriser leur structure comme par exemple la taille de grain. Ces alliages sont mis en forme par
forgeage et laminage.

2.1.4 Soudabilité des alliages de nickel

Les nuances sans durcissement par précipitation peuvent étre soudées par tous les procédés utilisés
pour les aciers inoxydables austénitiques : TIG (Tungsten Inert Gas), MIG (Metal Inert Gas), plasma
avec électrodes enrobées et laser. Le soudage est réalisé sous atmospheére inerte pour éviter toute
contamination ou oxydation. Lors du soudage, I'apport de chaleur doit-étre limité autant que possible
et le refroidissement de la zone voisine de la soudure doit-étre rapide. Lorsqu’un métal d’apport est
nécessaire, la méme composition que la nuance du métal de base est utilisée. Dans le cas de I'alliage
NY690, le métal d’apport utilisé est I'alliage 52 qui a la méme composition mais celui-ci est brut de
solidification [Dupont et al. (2009), Noecker Il et Dupont (2009)].

Les alliages a durcissement structural tels que I'Inconel 718 sont beaucoup plus difficiles a souder que
les alliages sans durcissement du fait de la présence des phases durcissantes y' et y”’. Cette faible
aptitude au soudage est liée a des problemes de fissurations a chaud de la zone fondue et de la zone
affectée thermiquement (ZAT) par le soudage. La fissuration au revenu de durcissement peut
également se produire dans la ZAT.

Les problémes actuels rencontrés pour le soudage de I'alliage NY690 concernent surtout la fissuration
a chaud par manque de ductilité. La perte de ductilité est maximale autour de 870°C pour I'alliage
NY690. Les causes de la fissuration a chaud des alliages de nickel durant le soudage ne sont pas encore
bien connues. Plusieurs hypothéses ont été proposées pour expliquer ce phénomene [Young et al.
(2008), Dupont et al. (2009), Noecker Il et Dupont (2009)] :

» glissement aux joints de grains

> fragilité intergranulaire par des éléments chimiques tels que le soufre et le phosphore

> précipitation de carbures de chrome
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2.1.5 L’alliage NY690

Les alliages de nickel sont utilisés principalement dans la fabrication des tubes générateurs de vapeur
ainsi que dans d’autres composants du circuit primaire des réacteurs a eau pressurisée telles que les
manchettes d’adaptateur et les plaques de partition. Le choix du matériau a utiliser est défini par les
critéres suivants [Harrod et al. (2001)] :

» résistance a la corrosion sous contraintes en milieu agressif jusqu’a une température de 330°C

» facilité de mise en forme et de soudabilité

» facilité de réparation et d’entretien

L'alliage NY690 a été développé au début des années 80 spécialement pour I'industrie nucléaire afin
de remplacer I'alliage 600 qui n’avait pas une résistance a la corrosion sous contraintes suffisante. En
effet, les pieces sont soumises a un environnement agressif et a des contraintes qui peuvent étre des
contraintes résiduelles ou des contraintes d’origine thermique. La teneur en chrome de I'alliage NY690
est beaucoup plus élevée que I'alliage 600 (29 %pds contre 16%pds) pour I'alliage 600. En effet
plusieurs études ont montré que la résistance a la corrosion intergranulaire était améliorée en
augmentant la teneur en chrome de 20% a 30% pds [Beaunier et al. (1979]. Les spécifications de
I'alliage NY690 pour les tubes de générateur de vapeur d’aprés Harrod et al. (2001) sont les suivantes :

Table Il. Major Requirements of Alloy 630 Tubing Procurement Specifications

Element Composition (wt.%%)
Mickel 53.0 MIN
Chromium 28.5-31.0
Iron 0.0-11.0
Manganese 0.50 max
Carbon 0.015-0.025
Cobalt 0.015 (avg.)
Molybdenum 0.2 max
Niobium + Tantalum 0.1 max
AL TI, Cu, S5 P,S,B N Max values also specified

Room Temperature Mechanical Properties
MIN 0.2% Yield Strength 276 MPa (40 ksi)
MIN 0.2% Yield Strength 380 MPa (55 ksi)
MIN Tensile Strength 586 MPa (85 ksi)
MIN Elongation in 2 in. 30 %

Thermal Processing Parameters
Final Mill Anneal ~ 1,080>C MIN
Thermal Treatment 715-732°C =10 h
Small Radius U-bends—Stress Relief 715-732°C=2h

Tableau 2.3: spécifications de I'alliage NY690 pour les tubes de générateur de vapeur d’apres [Harrod
et al. (2001)].

Afin d’obtenir les spécifications du cahier des charges de I'alliage NY690 (tableau 2.3), différentes
étapes de fabrication sont nécessaires [Diano et al. (1989), Harrod et al. (2001), Colombié et al.
(2008)] :
1) élaboration au four a I'arc ou au four a induction avec une désoxydation par le carbone sous
vide ou sous argon
2) refusion sous laitier électro-conducteur pour minimiser les ségrégations chimiques et la teneur
en soufre
3) forgeage a chaud des lingots
4) extrusion a chaud pour la fabrication des tubes [Diano et al. (1989), Harrod et al. (2001)] ou
laminage a chaud pour les plaques de partition
5) traitement thermique de mise en solution autour de 1080°C (tableau 2.3)
6) vieillissement entre 715°C et 730°C avec un temps de maintien compris entre 5h et 15h
7
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Le traitement de mise en solution est une des étapes les plus importantes durant la fabrication. Ce
traitement thermique est effectué sous atmosphére réductrice a une température comprise entre
1060°C et 1125°C pour remettre en solution le carbone dans la matrice austénitique sans accroitre la
taille de grain. Ce traitement thermique est suivi d’'une trempe al’eau jusqu’a la température ambiante
pour éviter la précipitation de carbures de chrome. Le second traitement thermique est effectué entre
715°C et 732°C afin de réaliser une précipitation contrélée des carbures de chrome et de permettre de
chrome de diffuser vers les zones appauvries des joints de grain.

La microstructure de l'alliage NY690 est constituée d’une matrice austénitique de structure
cristallographique cubique faces centrées (CFC) avec une taille de grain a I'état de réception comprise
entre 29 um et 42 um d’apres Venkatesh et Rack (1998), Noecker Il et Dupont (2009) et Guo et al.
(2011). Des macles d’origine thermique sont également observées a I'intérieur des grains [Park et al.
(2007), Guo et al. (2011)]. L’alliage NY690 contient des carbures de chrome inter et intragranulaires de
type Cry3Cs de structure cristallographique CFC et de carbonitrures de titane [Venkatesh et Rack (1998),
Noecker Il et Dupont (2009), Guo et al. (2011)].
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2.2 Description du procédé de soudage

Dans cette section, quelques définitions au niveau du soudage seront données puis une présentation
générale du soudage a I'arc sera effectuée et enfin le procédé de soudage TIG (Tungsten Inert Gas)
sera détaillé. C'est en effet, le procédé de soudage a I’arc TIG qui est utilisé pour assembler les piéces
en alliage NY690.

2.2.1 Définitions

Par définition, une soudure est un assemblage permanent de deux pieces métalliques exécuté par voie
thermique avec ou sans fusion du métal [Scandella (2013)]. Le soudage par fusion est un assemblage
de piéces avec ou sans métal d’apport avec une fusion partielle des pieces a assembler permettant
une reconstitution d’un réseau cristallin commun comme par exemple dans le cas du soudage a I'arc.
Une soudure homogene est une soudure pour laquelle les matériaux a assembler sont de méme
nature. Le soudage multipasse est une procédure qui consiste a faire subir au métal un certain nombre
de cycles thermiques notamment pour le soudage de piéces de forte épaisseur.

2.2.2 Les procédés de soudage a I'arc

Le procédé de soudage a I'arc consiste a créer un arc électrique entre une électrode et les pieces a
assembler afin de conduire a une fusion superficielle et a la formation d’un bain de métal fondu qui se
solidifie sans action extérieure [Cazes (1995)]. L’arc est la source de chaleur extérieure produisant
localement un flux de chaleur pour obtenir la fusion du métal et la formation d’un cordon de soudure.
Chaque point du cordon a connu une séquence échauffement / fusion / refroidissement a laquelle se
rapporte la microstructure locale de la soudure et les caractéristiques locales finalement obtenues.
L'apport de métal, par fusion naturelle de I'électrode ou effectué séparément, a pour effet de combler
la dépression du bain et de former un cordon bombé. La liaison métallique est obtenue par
I'intermédiaire du métal provenant de I'électrode, ou du métal déposé, et par l'intermédiaire
également des deux zones attenantes dans lesquelles le métal de I'électrode s’est dilué dans le métal
de base. Cette opération de soudage a I'arc regroupe 4 procédés (fig. 2.1) :
» soudage a électrode enrobée : enrobage de I'dame métallique de I'électrode pour éviter
I’oxydation
» soudage avec fils pleins sous protection gazeuse : cas du MIG (Metal Inert Gas) ou
I’électrode est composée d’un fil fusible servant de métal d’apport
» soudage avec une électrode réfractaire sous protection gazeuse : cas du TIG (Tungsten Inert
Gas) ou I'électrode est constituée d’une pointe de tungsténe (apport de chaleur mais pas
forcément de métal d’apport)
> soudage a arc submergé sous flux solide

Les procédés de soudage a I'arc different par :
» la nature de I'électrode : baguette, fil fusible ou tige réfractaire
» la nature du milieu, gaz ou vapeur, dans lequel s’établit la décharge électrique

Pour souder les aciers inoxydables, les alliages de nickel et les alliages de titane, le procédé de TIG est
couramment utilisé [Murry (1994)] du fait notamment de sa grande flexibilité d’utilisation et de
I'inertage de la zone de soudure.
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Figure 2.1 : procédés de soudage MIG et TIG d’aprés [Hamide (2008)].
2.2.3 Le procédé de soudage TIG

Les caractéristiques du soudage TIG sont les suivantes [Cazes (1995)] :
» obtention d’une simple fusion caractérisée par sa largeur et sa pénétration
» introduction d’un apport de métal directement dans le bain ou non : fil de méme nature que
le métal de base
> le métal d’apport n’a aucune liaison avec le circuit de soudage et son taux de dépdt est
indépendant de la puissance d’arc
électrode en tungsténe (parfois ajout de thorium : 1 a 2%)
gaz inerte utilisé : argon ou hélium ou mélange des deux
courant d’arc:
= courant continu, polarité directe (continu ou pulsé)
= courant continu, polarité inverse
= courant alternatif

Y V VY

L'absence de transfert de métal dans la colonne d’arc assure un comportement tres stable de I'arc
électrique et un excellent contréle du bain fondu prévenant de ce fait I'apparition de défauts, tels que
les caniveaux, morsures ou autres projections de métal, a lI'inverse des procédés de soudage avec
électrode fusible. La qualité et la pureté de I'électrode ainsi que celle du gaz inerte sont des éléments
essentiels pour maitriser les conditions de soudage. Dans la majorité des cas, un courant d’arc continu
ou pulsé en polarité directe est utilisé. L’utilisation d’un courant d’arc pulsé permet d’effectuer la
soudure par fusions successives superposées et parfaitement contrélées grace a un gradient de
température plus élevé.

Le procédé de soudage TIG a été développé dans les années 1940 et fut utilisé a I'origine pour le
soudage d’alliages d’aluminium et de magnésium résistants a la corrosion. L'intérét de ce procédé de
soudage est d’un part la protection du bain fondu par un gaz inerte et d’autre part I'utilisation d’une
électrode non fusible assurant une grande flexibilité au procédé. Si I’épaisseur des piéces a souder est
supérieure a 1.5 mm, il est indispensable d’utiliser un métal d’apport en fonction de la nature du métal
de base et de son épaisseur. Pour I'alliage NY690, I'Inconel 52 est utilisé comme métal d’apport et a
une composition identique a I’alliage NY690 mais celui-ci est brut de solidification avec une taille de
grain plus grossiere d’environ 300 um [Noecker Il et Dupont (2009)]. Pour I'assemblage de pieces de
forte épaisseur, le soudage est réalisé en plusieurs étapes successives : le soudage multipasse. C'est
une procédure qui conduit a faire subir au métal un certain nombre de cycles thermiques et de ce fait,
un point donné de I’'ensemble du joint subit une succession de chauffages et de refroidissements. Afin
d’évaluer les conséquences au niveau de la microstructure et du comportement mécanique, il est
important de connaitre notamment I’évolution de la température maximale, les vitesses de chauffage

10

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2016LYSE|I024/these.pdf
© [J. Blaizot], [2016], INSA Lyon, tous droits réservés



et de refroidissement. Les phénomeénes physiques impliqués durant le procédé de soudage et leurs
conséquences sur le comportement mécanique du joint soudé seront développés dans la section
suivante.
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2.3 Phénomeénes physiques impliqués en soudage

Le soudage a I'arc des alliages métalliques fait intervenir des phénomeénes thermiques, mécaniques et
microstructuraux lesquels peuvent-étre couplés. La figure 2.2 représente les différents couplages entre
les phénomenes physiques. Dans le cadre de cette étude, seuls les phénoménes physiques a I'état
solide seront étudiés. Le comportement mécanique dans la zone pateuse (dans l'intervalle de
solidification) a notamment étudié dans le cadre de la these de doctorat de Lionel Bouffier pour
I"alliage 600 [Bouffier (2013)].

Ces différents phénomeénes peuvent-étre classifiés suivant différentes catégories :

» Thermique : chauffage — refroidissement du matériau entrainant de la dilatation thermique
» Microstructure :
= transformation de phases
= croissance de grains
= précipitation, coalescence et dissolution des phases stables
= restauration et recristallisation
= solidification et ségrégations chimiques
» Meécanique des fluides : écoulement dans la zone fondue
» Mécanique des solides : apparition de contraintes et déformation résiduelles

Les aciers austénitiques et les alliages de nickel ne subissent généralement pas de transformation de
phases a I'inverse des aciers ferritiques ou alliages de titane [Colombié et al. (2008)].

Chargement
thermique

Mécanique des
fluides

R ——

Comportement
meécanique

Figure 2.2 : phénomenes physiques impliqués en soudage d’aprés Hamide (2008) : — couplage fort,
— couplage faible.

La figure 2.2 fait ressortir 3 couplages majeurs a I'état solide :
> couplages thermomeécaniques
> effets thermiques sur la microstructure
> effets de la microstructure sur le comportement mécanique
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2.3.1 Couplages thermomécaniques

Les flux de chaleur a I'intérieur de la piece soudée induisent des gradients thermiques provoquant des
dilatations thermiques différentielles ce qui engendre des contraintes internes et des déformations
résiduelles. Des traitements de détensionnement permettent cependant de relaxer les contraintes
[Murry (1994)] par exemple par un recuit de 3h a 600°C. L’apport de chaleur localisé et souvent brutal
engendre des vitesses de chauffage et de refroidissement importantes. Le métal est soumis a un
chauffage tres rapide jusqu’a la température maximale variant, suivant la distance entre le point
considéré et la zone fondue, depuis la température initiale du matériau jusqu’a température de début
de fusion. Un refroidissement rapide se produit immédiatement apres I'arrét du chauffage engendrant
de nouveau des contraintes dans le métal. Compte tenu des faibles vitesses de déformation, la
dissipation mécanique peut étre considérée comme négligeable. Le traitement mécanique de la
déformation d’origine thermique sera notamment développé dans la section 2.4.1.2.

2.3.2 Effets des cycles thermiques sur la microstructure

Les effets des cycles thermiques induits par le procédé de soudage sur les évolutions microstructurales
seront développés dans cette section. Les phénoménes physiques susceptibles de se produire durant
le soudage pour I'alliage NY690 sont les suivants d’apres Diano et al. (1989), Kai et al. (1989), Park et
al. (2007) et Noecker Il et Dupont (2009) :

1) croissance de grains

2) précipitation, coalescence et dissolution des carbures de chrome

3) restauration et la recristallisation

Il estimportant d’étudier les phénomenes physiques impliqués durant le procédé de soudage car ceux-
ci peuvent influencer le comportement mécanique durant le soudage ainsi que la tenue en service.

2.3.2.1 Croissance de grains a I'état solide

Au-dela d’une certaine température, les grains croissent rapidement si la mobilité des joints de grains
est suffisante. La force motrice de la croissance de grains est la minimisation de I'énergie libre
d’interface du joint de grains. Il faut distinguer 2 types de croissance : croissance normale et croissance
anormale de grains [Hillert (1965)]. Dans le cas de la croissance normale de grains, la distribution de
taille de grains est relativement uniforme. A I'inverse dans le cas de la croissance anormale de grains,
la distribution de taille de grains n’est pas uniforme et certains grains croissent plus vite que les autres.
Les premiers travaux donnant une expression analytique de la croissance de grains sont les travaux de
Burke et Turnbull (1952) lesquels proposent une loi de croissance parabolique pour la taille de grain
moyenne :
R? —R,* = Ayt (2.2)

Dans cette relation, R est le rayon moyen des grains, R, est le rayon initial, y 'énergie de surface des
grains, A un parameétre dépendant de la température et t le temps. Cette équation repose sur plusieurs
hypotheses :

I’énergie de surface y des grains indépendants de la taille des grains

géométrie simplifiée : grains circulaires

rayon de courbure des grains proportionnel au diameétre des grains

vitesse de croissance des grains proportionnelle a la mobilité des joints de grain

YV VY
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Dans le cas de la croissance de grains pour un solide monophasé, Hillert (1965) propose une vitesse de
croissance proportionnelle a la différence de pression causée par leurs courbures :
dD

1 1
v=—=MXA =My><(—+—) (2.2)
dt P pP1 P2

Dans la relation 2.2, la constante de proportionnalité M est la mobilité des joints de grains, tandis que
p1et p2 sontles rayons de courbure principaux. En présence de particules de seconde phase (précipités
par exemple), la croissance des grains est freinée par ces particules. Cet effet a été pris en compte par
Zener qui suppose que la géométrie des grains est la méme. Pour des particules uniformes de rayon r
de fraction volumique f, Zener trouve que la contrainte exercée par les particules sur les joints de
grains s’écrit :

3fy
s=227 2.3
o (2.3)
En présence de particules de secondes phases, Hillert (1965) propose :
dp 1 1 s
U—E—Mx(ApiS)—Myx[(z+;)iz]avecZ—; (2.4)

Plus récemment, Razzak (2012) utilise la relation suivante en supposant une distribution aléatoire des
précipités :
dD a f

v=p =My |55 (2:5)

Dans I'équation 2.5, D est le diameétre du grain, f la fraction volumique des particules de secondes
phases, 1 est le rayon de la particule et 8 est un facteur dépendant de la géométrie des particules.

La mobilité des joints de grains M dépend de la température T suivant une relation d’Arrhenius :

M = Myexp (— %) (2.6)

Dans la relation 2.6, Myest une constante, @ I'énergie d’activation et R la constante des gaz parfaits.
L’évolution de la taille de grain au cours du traitement thermique a été quantifiée par Diano et al.
(1989) pour I'alliage NY690 et pour un temps de maintien de 3 minutes (fig. 2.3). Pour un cycle complet

de chauffage (111°C/s) et de refroidissement (50°C/s) avec une température maximale de 1330°C, la
taille de grain augmente de 30 um a 100 um pour I'alliage NY690 d’aprés Noecker Il et Dupont (2009).
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Figure 2.3 : évolution de la taille de grain de I'alliage NY690 aprées un temps de maintien de 3 minutes
d’aprées Diano et al. (1989).

2.3.2.2 Précipitation des carbures de chrome

Les aciers austénitiques et les alliages de nickel comportent fréquemment des carbures de chrome aux
joints de grains. Dans le cas de I'alliage 690, il s’agit de carbures de chrome du type M23Cs de structure
cristallographique CFC dont la continuité cristallographique avec la matrice est partielle avec [Li et al.
(2013)]. Plus précisément, les précipités sont cohérents avec le grain a partir duquel ils ont commencé
a croitre. Un précipité est dit cohérent s’il y a une continuité cristallographique entre les réseaux de la
matrice et du précipité. De petits précipités de carbures de chrome de nature chimique identique sont
également présents dans la matrice le long des lignes de dislocations ou des joints de macles [Park et
al. (2007)]. Aprés 20 minutes a 1150°C, tous les précipités sont dissous dans la matrice et I'alliage
devient une solution solide homogene [Kai et al. (1989), Park et al. (2007)].

Les précipités de carbures de chrome se forment d’abord aux joints de grains et appauvrissent, dans
un premier temps, la teneur en chrome a proximité du joint de grain car la diffusion du chrome est
beaucoup plus lente que celle du carbone. Pour des temps de maintien plus importants et a des
températures plus élevées, le gradient de concentration en chrome diminue rapidement. La
précipitation des carbures de chrome a donc été surtout étudiée non pas pour son influence sur les
propriétés mécaniques mais pour son influence sur la tenue a la corrosion du fait de I'appauvrissement
en chrome a proximité des joints de grains [Kai et al. (1989)].

La cinétique de précipitation des carbures de chrome de type M;C; a notamment été étudiée par Wang
and Gan (2011) pour I'alliage 600 (fig. 2.4). Il faut cependant noter que la précipitation des carbures
de chrome de type M;C; dans I'alliage 600 est beaucoup plus rapide que celle des M,3Cs dans les aciers
austénitiques et dans I'alliage 690. De maniere générale, deux morphologies de carbures de chrome
sont observées aux joints de grain [Sabol et Stickler (1969), Kai et al. (1989), Park et al. (2007)] :

> une précipitation discontinue et grossiére aux joints de grains

> une précipitation fine et dense sous forme de colliers (fig. 2.4)
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Figure 2.4 : a) cinétique de précipitation des carbures de chrome M;C; dans I’alliage 600 pour obtenir
une précipitation continue aux joints de grain b) précipitation fine et réguliére des carbures de chrome
M-Cs dans I'alliage 600 aux joints de grains aprés 45 minutes a 650°C d’aprés Wang et Gan (2001).

La cinétique de précipitation des carbures de chrome dépend de la fraction volumique a I'équilibre, de

la diffusion des éléments chimiques tels que le chrome et le carbone mais aussi de la désorientation
et de la mobilité des joints de grain [Park et al. (1994), Li et al. (2010)].
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2.3.2.3 Restauration et recristallisation

Chaque dislocation provoque une distorsion du réseau cristallin. Cette distorsion mobilise une certaine
énergie qui est stockée au voisinage du défaut. Plus un métal est écroui, plus il contient de dislocations
et I'énergie stockée est donc plus importante. Au-dela d’une certaine température (0.6 X T}),
|"agitation thermique et la mobilité des atomes et des dislocations permettent au métal de se restaurer
par une réorganisation et une annihilation des dislocations [Sakai et al. (1988)]. Alors que le glissement
de dislocations n‘implique ni apport ni évacuation de matiére, la montée des dislocations exige un
transport de matiére par diffusion [Toledano (2007)]. Le mécanisme microscopique a |'origine de la
montée des dislocations est I'attraction des lacunes par la zone en compression de la dislocation coin
ou bien I'attraction des atomes interstitiels par la zone en extension. La montée des dislocations est
un des phénomeénes physiques les plus importants de la plasticité car elle permet aux dislocations de
changer de plan de glissement et donc de contourner les obstacles et de s’annihiler plus facilement.
La force motrice de la restauration et de la recristallisation est la diminution de I'énergie stockée dans
le matériau et donc la diminution de la densité de dislocations. Les mécanismes de restauration et de
recristallisation dépendent des parametres thermomécaniques suivants :

la température

la vitesse de déformation

la quantité de déformation

le temps de maintien

la microstructure initiale

I’énergie de faute d’empilement

YVVYVVYY

Plusieurs mécanismes de restauration et de recristallisation peuvent étre distingués en fonction des
parametres thermomeécaniques :

> la restauration statique

> larecristallisation statique

> larestauration dynamique

» la recristallisation dynamique

Restauration statique

Les mécanismes statiques tels que la restauration et la recristallisation statiques se produisent en
I"absence de vitesse de déformation. Durant la restauration statique, I'énergie stockée dans le métal
est tout d’abord abaissée par une diminution de la densité de dislocations du fait de I'annihilation de
celles-ci d’'une part et par un meilleur arrangement des dislocations d’autre part. Ce réarrangement
des dislocations en sous-joint est appelé polygonisation. La restauration commence dés le début du
maintien en température et 'adoucissement est d’autant plus rapide que la température est élevée.
Le processus de restauration ne permet pas cependant de restituer intégralement les propriétés
initiales du matériau c’est-a-dire de retrouver la densité initiale de dislocations (fig. 2.5). La
restauration statique se produit en dega d’une déformation minimale critique. Au-dela de cette
déformation critique, la recristallisation statique permet de dissiper I'énergie emmagasinée plus
rapidement.

Restauration dynamique

Si les dislocations sont tres mobiles comme dans les alliages d’aluminium et les aciers ferritiques, la

densité de dislocations augmente tout d’abord puis une réorganisation en microstructure cellulaire de

sous-grains s’effectue. La texture évolue peu excepté en trés grandes déformations. Au-dela d’un
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certain niveau de déformation, le régime stationnaire est atteint et la contrainte d’écoulement
n’évolue pas. Dans le domaine stationnaire, la création de dislocations par écrouissage est compensée
par I'annihilation des dislocations [Kocks et Mecking (2003), Montheillet (2009)].

Recristallisation statique

De nouveaux grains d’orientation différente apparaissent avec une densité de dislocations plus faible.
La recristallisation statique se produit a une température supérieure a celle de la polygonisation. La
germination des nouveaux grains se produit en des points dont I'énergie est élevée par exemple les
joints triples des joints de grains déformés. La recristallisation nécessite une déformation minimale
critique et une période d’incubation. Le nombre de sites favorables a la germination est d’autant plus
grand que le taux d’écrouissage initial est élevé. Un écrouissage initial plus important produit des
grains de diametres recristallisés plus faible. Au-dessous d’un taux d’écrouissage critique, la
recristallisation ne se produit pas parce qu’il n’existe aucun site dont I'énergie soit suffisante pour
favoriser la germination de nouveaux grains. D’aprés les travaux de Sakai et al. (1988), la déformation
critique est plus faible que celle de la recristallisation dynamique et serait comprise entre 0.04 et 0.08
pour du nickel pur polycristallin. Les impuretés et les éléments d’addition ont pour effet d’augmenter
la température de recristallisation tout en diminuant la mobilité des joints de grains. Les précipités et
les inclusions ancrent les joints et freinent la croissance des grains notamment lorsque I'énergie de
déformation stockée est faible [Radhakrishnan et al. (1998)].

Recristallisation dynamique

La recristallisation dynamique est la germination et la croissance de nouveaux grains dont la force
motrice est la diminution de la densité de dislocations de méme que pour la recristallisation statique.
La recristallisation nécessite un temps d’incubation et une déformation minimale critique. Le temps
d’incubation est d’autant plus long que la vitesse de déformation, que I'énergie emmagasinée et que
la déformation sont faibles. Il existe deux types de recristallisation dynamique [Montheillet (2009)] :
> la recristallisation dynamique discontinue (DDRX ou RDD) : germination et croissance de
nouveaux grains
> larecristallisation dynamique continue (CDRX ou RDC) : génération de nouveaux grains

Dans le cas de la recristallisation dynamique continue, une partie des sous-joints formés durant la
phase d’écrouissage-restauration dynamique se transforment progressivement en joints en raison des
rotations cristallines différentes des sous-grains adjacents. Un autre mécanisme générateur de
nouveaux grains est la recristallisation dynamique géométrique. Au cours de la déformation, les grains
deviennent de plus en plus dentelés et finissent par se fragmenter lorsqu’une de leur dimension
devient suffisamment faible. Dans le cas de la recristallisation dynamique continue, il n'y a qu'un seul
maximum au niveau de la courbe contrainte - déformation. Il y a formation de nouvelles parois de
dislocations. L'état stationnaire est obtenu pour de grandes valeurs de déformation. La RDC se produit
pour les métaux a forte énergie de défaut d’empilement (10 J.m™2) tels que les alliages d’aluminium
et les aciers ferritiques. Pour les alliages a faible énergie de défaut d’empilement tels que les aciers
austénitiques, les alliages de nickel ou les alliages de cuivre, la recristallisation est dynamique
discontinue. Aprés une déformation critique, des germes apparaissent dans la matrice écrouie. Les
oscillations au niveau de la courbe contrainte - déformation sont dues a des vagues d’écrouissage et
germination de nouveaux grains. La recristallisation dynamique discontinue est caractérisée par des
oscillations au niveau de la courbe contrainte - déformation. L'état stationnaire est obtenu pour une
déformation vraie supérieure a 1.
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Cas des alliages de nickel

Sakai et al. (1988) donnent des informations quantitatives sur la valeur de déformation critique dans
le cas du nickel pur polycristallin. Aprés une déformation a froid, deux mécanismes sont possibles a
une température de 780°C :

» &= 0.04: restauration statique

» &= 0.08: restauration statique jusqu’a 300 s puis recristallisation statique

Dans le cas de la déformation a chaud, la déformation minimum critique pour activer la recristallisation
dynamique est comprise entre 0.08 et 0.14 pour du nickel pur polycristallin (fig. 2.5). Compte tenu de
la présence d’éléments d’additions et de carbures, la température de recristallisation des alliages de
nickel est plus élevée que celle du nickel pur. Les éléments d’addition et les carbures aux joints de
grains ont un effet direct sur la mobilité des joints de grains ce qui ralentit le processus de
recristallisation. Dans le cas de I'alliage NY690, La recristallisation dynamique a notamment été étudiée
par Guo et al. (2011) et se manifeste entre 970 et 1120°C pour des valeurs de vitesses de déformation
comprises entre 0.03 et 3.3 52,
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Figure 2.5 : effet de la déformation accumulée sur les mécanismes d’adoucissement pour du nickel
pur polycristallin d’aprées Sakai et al. (1988).

Pour résumer, la recristallisation dynamique se produit donc dans des conditions de déformation et
de vitesses de déformation bien particuliéres. Cela implique un niveau de déformation suffisamment
important et un temps d’incubation. Dans les conditions de soudage a I'arc, il ne semble donc pas que
la recristallisation dynamique puisse se produire du fait des faibles niveaux de déformation et des
temps de cycles relativement courts. La restauration statique et la restauration dynamique ne
nécessitent pas de temps d’incubation ni de déformation critique donc ces phénomenes peuvent se
produire dés le début du cycle thermique dans la zone affectée thermiquement par le soudage. La
restauration ne permettant pas de dissiper toute I'énergie stockée, I'énergie emmagasinée dans le
matériau et la déformation cumulée peuvent alors donner lieu a de la recristallisation statique apres
plusieurs passes de soudage.

Aprés avoir identifié les phénomenes physiques pouvant étre impliqués durant le soudage, il convient
maintenant des s’intéresser aux effets de la microstructure sur le comportement mécanique.
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2.3.3 Effets de la microstructure sur le comportement mécanique

L'effet majeur de la microstructure sur les propriétés mécaniques concerne d’abord la limite
d’élasticité. Les principaux facteurs microstructuraux influencant la limite d’élasticité sont la
précipitation, la taille de grain, les éléments en solution solide et |la densité de dislocations. Dans le cas
de I'alliage 690, il n’y a pas de précipitation durcissante contrairement a I'lnconel 718 par exemple. En
I"'absence de précipitation durcissante, I'approche la plus simple consiste a sommer les différents effets
des facteurs microstructuraux sur la limite d’élasticité o,, [Iza-Mendia et Gutiérrez (2013)].

Oy = Oyo+ Oyss + Oyq + Oy (2.7)

Le premier terme g, correspond a la limite d’élasticité intrinseque du métal pur, 0,55 au durcissement
des atomes en solution solide, 0,4 au durcissement par écrouissage et gy, est I'effet des joints de
grain sur la limite d’élasticité. Les solutés, dislocations, précipités et joints de grains sont des obstacles
aux mouvements des dislocations et ont pour effet d’augmenter la limite d’élasticité. Les différents
termes s’ajoutent lorsque la densité des obstacles et leur force sont tres différentes, I'obstacle le plus
faible aux dislocations ajoutant un terme de friction supplémentaire aux dislocations. Lorsque les
obstacles produisent des effets du méme ordre de grandeur, il convient d’utiliser plutét une
sommation quadratique [Deschamps (2009), Bardel (2014)].

Effets de la taille de grain

L’évolution de la taille de grain d; a un effet bien connu sur la limite d’élasticité des alliages métalliques
[Hall (1951), Petch (1953)]. Les joints de grains constituent des obstacles aux déplacements des
dislocations notamment pour de faibles déformations [Sinclair et al. (2006)]

kyp
Oyg = (2.8)

Jdc

La constante de Hall-Petch kyp dépend de la nature et I'état du cristal.
Durcissement par écrouissage

La relation entre contrainte d’écoulement et densité de dislocations est donnée par la relation de
Taylor :

Oydo = Ma,ubm (2.9)

Dans cette relation, M est le facteur de Taylor qui vaut environ 3 pour un métal de structure C.F.C, a
est une constante proche de 0.3, u est le module de cisaillement et b I'amplitude du vecteur de
Burgers. Il estimportant de noter que le module de cisaillement dépend de la température. Par ailleurs,
cette relation n’est pas exactement la méme pour un monocristal que pour un polycristal. La constante
de Taylor permet le passage de la contrainte de cission du monocristal a la contrainte du polycristal.

Effets des atomes en solution solide

La présence d’atomes étrangers en solution solide introduit des discontinuités ponctuelles dans le
réseau cristallin qui freinent le déplacement des dislocations. Suivant la taille des atomes en solution
en solide, il existe deux types de solution solide :
> les solutions solides de substitution (atomes de soluté remplacant des atomes de la matrice) ;
> les solutions solides d’insertion (atomes de soluté insérés entre les sites du réseau cristallin)
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Un atome étranger crée une dilatation ou une contraction locale dans le réseau cristallin du fait de la
différence de taille. Ces distorsions induisent une force d’interaction entre les atomes et les
dislocations. Le durcissement obtenu est particulierement important dans les cas des solutions solides
d’insertion (exemple du carbone dans la ferrite).

Effets de la précipitation

D’aprés Wang and Gan (2001), la précipitation de carbures de type MC; aux joints de grains n’a pas
d’influence significative sur la limite d’élasticité a 25°C dans le cas de l'alliage 600. Le seul effet
significatif des carbures de chrome sur les propriétés mécaniques concerne la ductilité. Le taux de
striction (réduction d’aire de I'éprouvette) diminue apres la précipitation des carbures (de 73 a 60% a
25°C) tandis que I'allongement a rupture reste inchangé. Les précipités de carbures de chrome jouent
également un réle controversé la fissuration a chaud par manque de ductilité. Les précipités des
carbures de chrome auraient un effet positif sur la fissuration par manque de ductilité en ancrant les
joints de grains mais un effet négatif en générant localement des contraintes [Noecker Il et Dupont
(2009), Young (2008)]. Les effets des carbures de chrome sur le comportement mécanique dépendent
surtout de leur morphologie et de leur taille [Sabol et Stickler (1969)].

Au regard de I’étude bibliographique réalisée, il est maintenant nécessaire de déterminer des ordres
de grandeur en termes de cycles thermiques, de niveau de déformation et de vitesse de déformation
afin d’identifier les phénoménes physiques pouvant se produire durant le soudage de I'alliage NY690.

2.3.4 Conséquences du soudage

La soudure d’un métal comporte plusieurs zones :
» la zone fondue
> la zone affectée thermiquement
> le métal de base

La zone affectée thermiquement correspond a la zone du métal qui a subi des modifications
microstructurales dépendant du traitement thermomécanique subi. Dans le cas du soudage
multipasse, le métal subit un certain nombre de cycles thermomécaniques. Ainsi, I'ensemble du joint
soudé subit une succession de chauffages et de refroidissements dont les conséquences
microstructurales dépendent de la température maximale atteinte (fig. 2.6). La vitesse de chauffage
dT /dt peut atteindre 150°C/s tandis que la vitesse de refroidissement peut atteindre 100°C/s au cours
du premier cycle thermique. La déformation &, et la vitesse de déformation &, induits par le cycle
thermique dépend des vitesses de chauffage et de refroidissement ainsi que du coefficient de
dilatation thermique de I'alliage (§ 2.4.1.2). Le niveau de déformation lors du premier cycle thermique
est de 2% avec une vitesse de déformation maximale égale 3 3 x 1073 s~ (fig. 2.7).
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Figure 2.6 : cycles thermiques simulés au cours du procédé de soudage TIG de I'alliage NY690 d’apres

[Mourgue et al. (2014)].
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Figure 2.7 : vitesse de déformation calculée induite par le chauffage et le refroidissement lors du 1¢"
cycle (déduite de la figure 2.6).
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Les grandeurs caractéristiques associées au procédé de soudage TIG de l'alliage NY690 ont été
déterminées par AREVA en mesurant I'évolution de la température au niveau joint soudé tel que
mentionné notamment par Mourgue et al. (2014) :

vitesse de chauffage : jusqu’a 150 °C/s

vitesse de refroidissement : jusqu’a 100 °C/s

déformation par cycle : de 1 a 2%

vitesse de déformation: 10™*s 135 x 1073571

YV VY

Les vitesses de chauffage et de refroidissement sont conformes a celles données par Noecker Il et
Dupont (2009) qui sont respectivement de 110°C/s et de 50°C/s pour le soudage de I’alliage NY690. Au
regard de I'étude bibliographique réalisée, les phénomenes physiques susceptibles de se produire au
cours du soudage en premier lieu :

» la croissance de grain

> la coalescence, la dissolution et la précipitation de carbures de chrome

» larestauration

Les niveaux de déformation et de vitesse de déformation sont trop faibles pour que la recristallisation
dynamique se produise. En effet, celle-ci se produit se manifeste entre 970 et 1120°C pour des valeurs
de vitesses de déformation comprises entre 0.03 et 3.3 st d’aprés Guo et al. (2011). La recristallisation
statique nécessite une déformation cumulée de 8% d’apres Sakai et al. (1988) et d’aprés Diano et al.
(1988). En fonction de I'état microstructural du métal de base notamment en termes de dislocation
initiale, la recristallisation statique n’est pas a exclure.

Pour la modélisation du comportement mécanique, il est important de noter les faibles niveaux de
déformation et de vitesse de déformation. Par ailleurs, I'alliage est successivement déformé en
traction en compression avec des niveaux de déformation différents. La modélisation du
comportement mécanique doit prendre en compte l'influence de la déformation, de la vitesse de
déformation et le caractere cyclique du chargement thermomécanique, pour un état microstructural
donné.
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2.4 Modélisation du comportement mécanique

Dans le cas de la simulation du soudage, les termes d’inertie peuvent étre négligés. La résolution du
probléeme mécanique repose sur la résolution des équations de conservation :

divie) + f, =0 (2.10)
En pratique, les forces volumiques f;, sont négligées [Robin (2009)].

Sous I'hypothése des petites déformations, la déformation totale &;,; peut-étre décomposée :
Etot = Eel T Etn T & T Epp (2.112)

La déformation &, est la déformation élastique, &, est la déformation d’origine thermique, ¢, est la
déformation plastique et ¢, est la déformation viscoplastique.

La vitesse de déformation totale s’écrit quant a elle :
étOt = éel + éth + ép + é‘l}p (212)

2.4.1 Elasticité

La déformation élastique &,; est reliée a la contrainte par la loi de Hooke suivant cette relation :
o =E(T): &y (2.13)

Dans cette équation, E est le tenseur d’élasticité d’ordre 4.

2.4.2 Déformation d’origine thermique

En I'absence de transformation de phases induisant des variations de volume, la déformation d’origine
thermique peut étre obtenue a partir de la conservation du volume :

(&) = tr(E) = Vv =~ (2.14)
r(&) =tr(éy) =V.v = ot .
Le tenseur &;;, étant sphérique, la déformation d’origine thermique s’écrit :
1 dp
= — o 2.15
€th 3p dt ( )

Dans cette relation, I désigne le tenseur unité et p désigne la masse volumique.

Cette équation peut-étre aussi étre écrite en faisant intervenir la vitesse de chauffage et de
refroidissement dT /dct.

ip = ————1 (2.16)
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2.4.3 Plasticité

En faisant I’hypothése d’un matériau métallique isotrope, le critére de plasticité de von Mises est
utilisé. Le critere de von Mises considéere des déformations plastiques incompressibles et
indépendantes de la part hydrostatique du tenseur des contraintes (seule la partie déviatorique
intervient). Le domaine élastique est défini par la relation suivante :

flo) =0oyy—0, <0 (2.17)

Dans cette relation oy est la contrainte équivalente de von Mises et gy, est la limite d’élasticité du
matériau. La contrainte équivalente de von Mises fait intervenir uniquement le tenseur déviateur des
contraintes s. Dans le repére principal des contraintes, la contrainte équivalente de von Mises s’écrit :

3

Oym = 553 s = \/[(0'1 —03)? + (0, — 03)% + (03 — 01)?] (2.18)

04, 0, et a3 sont les contraintes principales dans le repére principal.

Pour une vitesse de déformation donnée, parmi tous les états de contrainte statiquement admissibles,
|’état de contrainte réel dissipe la plus forte puissance de déformation plastique. En régime plastique,
le point de chargement entraine la surface de plasticité de telle sorte que

f(o) =0.

D’un point de vue mécanique, I'écrouissage correspond a une expansion et ou a un déplacement de la
surface de charge au cours de la déformation plastique. Il faut distinguer deux types d’écrouissage :
» I'écrouissage isotrope : cela correspond a une expansion de la surface de charge de telle sorte
que la surface de charge est une homothétie de la surface de charge initiale
» I'écrouissage cinématique : cela correspond a un déplacement de la surface de charge dont la
position de la surface de charge est donnée par une variable force tensorielle X.

Un des exemples de I'écrouissage cinématique est I'effet Bauschinger : aprés une déformation en
traction, la limite d’élasticité en compression est inférieure a la limite d’élasticité en traction. Dans le
cas du soudage multi-passe, le matériau subissant des cycles en traction et en compression, il est
nécessaire de prendre en compte ces deux types d’écrouissage [Robin (2009)].

Dans le cas d’un écrouissage isotrope (expansion du domaine élastique), I’écrouissage est gouverné
par une variable scalaire : il s’agit de la déformation plastique cumulée définie par la relation suivante :

t
pzf &) oqdt (2.19)
0

La vitesse de déformation plastique équivalente est donnée par la relation suivante :

(2.20)

L'augmentation R de la limite d’élasticité du matériau ne dépend que de la température et de
déformation plastique cumulée p. La limite d’écoulement du métal écroui s’écrit alors :

0o(T,p) = 0y(T) + R(T,p) (2.21)
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Les lois de comportement classiquement utilisées pour I'écrouissage isotrope sont rappelées dans le
tableau 2.4. Plusieurs lois d’écrouissage isotrope peuvent étre utilisées [Depradeux (2004), Lemaitre
et al. (2009)] :

» loi de Ludwik faisant intervenir une constante K et I'exposant d’écrouissage n

» loi d’écrouissage linéaire faisant intervenir le module d’écrouissage h

» loi de Voce faisant intervenir deux parameétres Q et b.

Lois Ecrouissage isotrope
Ludwik R = Kp"
écrouissage linéaire R=hp
Voce R = Q[1 — exp(—bp)]

Tableau 2.4 : lois de comportement utilisées pour I'écrouissage isotrope.

L’écoulement plastique se produit pour :
flo)=oyy—0,=0 (2.22)
Dans le cas d’un écrouissage cinématique, le critere de plasticité est le suivant :
flo)=J);(6-X)—0,=0 (2.23)

Dans le cas d’un écrouissage cinématique, il est nécessaire de prendre en compte le déplacement de
la surface de charge caractérisée par la variable d’écrouissage X. Cette variable indique la position de
la surface de charge a un instant donné. Dans ce cas, il faut appliquer le critére de plasticité en prenant
en compte le déplacement de la surface de charge. La contrainte équivalent de von Mises ne dépend
pas uniquement du tenseur déviateur des contraintes s mais également du tenseur (s — X) d’ol
I"utilisation du deuxieme invariant des contraintes J,. Deux lois d’écrouissage cinématique peuvent
étre utilisées [Chaboche (2008)] :

» laloi de Prager dépendant d’un seul parameétre C

> laloi d’Armstrong-Frederik faisant intervenir deux paramétres C et D.

La loi de Prager décrit le comportement élasto-plastique d’un matériau avec une surface d’écoulement
représentée par une variable cinématique linéaire X :

2
X=2Cé (2.24)

Dans le cas d’un écrouissage cinématique non linéaire, la loi d’Armstrong-Frederik s’écrit :

2. ,
X =2 Cé — DXp (2.25)

Le modele d’Armstrong-Frederick permet de prendre compte mathématiquement I’effet Bauschinger
y compris pour des sollicitations multiaxiales. L'effet mémoire du trajet de déformation est considéré
a travers un terme de rappel.

Aux hautes températures, la restauration de I'écrouissage devient possible au cours du temps en

I"'absence de vitesse de déformation du fait de la restauration statique. La plasticité n’est donc plus
indépendante du temps et le probléeme mécanique ne peut pas étre traité de la méme maniére.
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2.4.4 Viscoplasticité

La viscosité interdit les déformations plastiques instantanées, c’est alors le temps qui pilote la
déformation inélastique qui devient alors dépendante de la vitesse de chargement. Le comportement
viscoplastique est associé a des phénomeénes de diffusion a différentes échelles caractéristiques, celles
des dislocations et celles des joints de grains. En viscoplasticité, la vitesse de déformation entraine
généralement une augmentation de la contrainte d’écoulement. Le traitement mécanique de la
viscoplasticité implique donc de différencier une contrainte critique ou encore appelée contrainte
interne indépendante de la vitesse de déformation et une contrainte dite visqueuse a,, dépendante de
la vitesse de déformation [Frangois et al. (2009)].

o= ac(evp) + O'U(évp) (2.26)

Deux approches permettent de traiter la viscoplasticité pour établir des lois de comportement
macroscopiques.

La premiere approche consiste a passer de I'échelle microscopique a I'échelle macroscopique en
décrivant les phénomenes microstructuraux a I’'aide de modéles fondés sur la théorie des dislocations,
puis a intégrer ceux-ci pour obtenir une loi de comportement globale. La seconde approche, dite
approche phénoménologique, consiste a identifier directement les phénomeénes a I'échelle
macroscopique, et a formuler des modéles dans un cadre thermodynamique. Cette derniere approche
considere alors des variables thermodynamiques (variables observables et variables internes), reliées
par des relations d’état par l'intermédiaire de potentiels thermodynamiques. Cette approche est
généralement utilisée pour la modélisation mécanique du comportement viscoplastique.

La notion de surface de charge n’est plus nécessaire comme en plasticité. Elle est remplacée par une
famille de surfaces équipotentielles : ce sont les surfaces de I'espace des contraintes en chaque point
desquelles le module de la vitesse de déformation est le méme. Le potentiel de dissipation ¢* permet
d’évaluer la vitesse de déformation viscoplastique macroscopique pour un état de contrainte et
d’écrouissage donné :
a *
Eyp = 99 (2.27)
do
Le potentiel de dissipation ¢* fait intervenir a la fois le potentiel viscoplastique (,,,, et le potentiel de
restauration (), [Lemaitre et al. (2009)] :

0" = Qyy + O, (2.28)

Le tableau suivant donne les principales lois viscoplastiques [Nouailhas (1988), Lemaitre et al. (2009)]
prenant en compte cette fois I'écrouissage avec un seuil d’écoulement viscoplastique o :
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Description Loi viscoplastique

1
Viscoplasticité avec écrouissage isotrope ) 3 [(0eq — 05) fm
multiplicatif fop =5 Kpl/n Oeq

Viscoplasticité avec écrouissage isotrope additif

3 —R- "/m
] (Oeq o) s
gvp E —Fr —

Ocq
. 3, s(c—X)
o =3P LX)
1
- [(/z(a—X) - os>] fm
p= K

Viscoplasticité avec écrouissage cinématique

Tableau 2.5 : principales approches en viscoplasticité.

Le terme R désigne un terme (scalaire) d’écrouissage isotrope relié a la déformation plastique cumulée
p et la vitesse de déformation cumulée est notée p. Pour le traitement de la viscoplasticité avec
écrouissage cinématique, le terme s(o — X) désigne la partie déviatrice du tenseur ¢ — X tandis que
la notation J, (0 — X) désigne la contrainte équivalente de von Mises du tenseur o — X.

Le chargement thermomécanique complexe engendré par le procédé de soudage implique de
modéliser le comportement mécanique dans une grande gamme de température et nécessite de
prendre en compte également les effets de la vitesse de déformation. Pour modéliser le
comportement mécanique, les deux types d’écrouissage isotrope et cinématique doivent étre
considérés. Toute I'approche développée dans cette section est valable pour une microstructure
donnée. Cependant, le procédé de soudage engendre des évolutions microstructurales notamment
de la croissance de grains, de la dissolution/ précipitation de carbures de chrome et I'annihilation des
dislocations durant la restauration. Ces évolutions microstructurales peuvent modifier le
comportement mécanique et doivent donc étre prises en compte.
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2.5 Syntheése bibliographique

Dans cette étude bibliographique, la métallurgie des alliages a été rappelée et les caractéristiques de
I'alliage NY690 sont les suivantes :
» matrice austénitique de structure cristallographique CFC contenant des carbures de chrome
de type M3Cs et des nitrures de titane
> lataille de grain (pour toutes les références bibliographiques) est comprise entre 29 um et 42
um et les grains contiennent des macles d’origine thermique qui apparaissent durant la
croissance des grains
> alissue des étapes de mise en forme, I'alliage NY690 subit un traitement de mise en solution
a une température comprise entre 1050°C et 1100°C puis un traitement de vieillissement entre
715°C et 730°C permettent une précipitation controlée des carbures de chrome

Le procédé de soudage a l'arc TIG est utilisé pour la fabrication des pieces en NY690 du fait de sa
grande flexibilité d’utilisation et de la protection du bain fondu par une atmosphére inerte. Du fait de
I’épaisseur importante des pieces (50 mm a 150 mm), celle-ci sont soudées en plusieurs passes (20 a
100) ce qui engendre en chargement thermomécanique complexe :

température : de I'ambiante a la température de fusion (1400°C)

vitesse de chauffage : jusqu’a 150°C/s

vitesse de refroidissement : jusqu’a 100°C/s

nombre de cycles : 5 a 10 cycles au-dela de 700°C

niveau de déformation par cycle : 1 a 2%

vitesse de déformation: 107*s 135 x 1073571

YVVVYYVYY

D’aprés cette étude bibliographique, les phénomeénes physiques pouvant étre impliqués durant le
procédé de soudage de I'alliage NY690 sont en premier lieu :

> la croissance de grains

> la coalescence, la dissolution et la précipitation de carbures de chrome

» la restauration

Dans le but de déterminer les contraintes et déformations résiduelles, il faut modéliser le
comportement mécanique dans une grande gamme de température et prendre en compte :

» l'influence de la vitesse de déformation (viscoplasticité)

» les deux types d’écrouissage : isotrope et cinématique

» l'effet de la microstructure sur le comportement mécanique
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3. Matériaux et méthodes

Afin de pouvoir étudier l'influence du procédé de soudage sur la microstructure et sur le
comportement mécanique de I'alliage NY690, I’état de réception est défini en donnant sa composition,
les traitements thermiques subis et les caractéristiques mécaniques a 25°C (§3.1). Afin de connaitre
les phases en présence a I’équilibre en fonction de la température, des calculs thermodynamiques sont
effectués a I'aide du logiciel Thermocalc pour la composition de I'alliage NY690 (§3.2). Dans le but de
caractériser les évolutions microstructurales, il est nécessaire de définir les protocoles a utiliser pour
réaliser les traitements thermiques (§3.3) ainsi que les méthodes pour caractériser les évolutions
microstructurales (§3.4). Enfin dans une derniere partie, la méthodologie pour réaliser les essais
mécaniques et exploiter les résultats obtenus est détaillée (§3.5).
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3.1 Alliage étudié

L'alliage étudié est I'alliage NY690 élaboré par Aubert et Duval pour AREVA. Cet alliage a été fourni
sous forme de chutes de plaque de partition. Aprés le laminage a chaud, les lingots ont subi un
traitement de mise en solution pendant 68 min a 1050°C suivi d’une trempe a I'’eau puis un traitement
de vieillissement pendant 5h a 725°C suivi d’une trempe a l'air. Le traitement de mise en solution a
pour objectif de dissoudre les carbures de chrome sans accroitre la taille de grain (cf. §2.1.5). Cela
permet également d’obtenir des propriétés mécaniques moins hétérogénes du fait des mécanismes
de restauration et de recristallisation statique [Sakai et al. (1988), Diano et al. (1989)]. Le second
traitement thermique (725°C pendant 5h) a été effectué afin d’éviter une précipitation cellulaire des
carbures de chrome et ainsi d’améliorer la ductilité d’apres Sabol et Stickler (1969). Ce traitement
thermique permet également au chrome de diffuser vers les zones appauvries notamment a proximité
des joints de grains ce qui me permet également une meilleure tenue a la corrosion (cf. 2.1.5). Enfin,
celui-ci permet I’éliminer les contraintes résiduelles induites par les cycles thermomécaniques
antérieurs [Diano et al. (1989)].

La composition de I'alliage NY690 est indiquée dans le tableau 3.1. A partir de cette composition
chimique, une étude thermodynamique a ensuite été faite pour connaitre les phases stables.

Ni Cr Fe Mn Si Ti Al C
% pds 59.84 29.16 10.13 0.31 0.34 0.10 0.10 0.017
% at. 57.1 315 10.2 0.33 0.27 0.28 0.27 0.084

Tableau 3.1 : composition de I'alliage NY690 (certificat a réception).

Des essais mécaniques ainsi que des caractérisations microstructurales ont tout d’abord été effectués
a I'état de réception (AR : as-received). Les propriétés mécaniques a |'état de réception sont indiquées
dans le tableau suivant :

Taux de striction Allongement a

A o o MP conv
Température (°C) Oy0.29 (MPa) ox”™ (MPa) (%) cupture (%)
25 266 a 317 640 a 669 58 a60 49352
350 206 531 57 49

Tableau 3.2 : propriétés mécaniques a I'état de réception [réf. certificat fournisseur].
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3.2 Diagrammes de phases

Le systeme Ni-Cr-Fe avec 0.018%pds de carbone a été étudié I'aide du logiciel Thermocalc 3.0 en
utilisant la base de données TCNi5. Plusieurs coupes de ce systeme ternaire ont été effectuées de
600°C a 1400°C (figs. 3.1 & 3.2). Al’équilibre thermodynamique, trois phases sont présentes : la phase
y riche en nickel, les carbures sous la forme M33Cs et la phase o riche en chrome.

La phase y de structure cubique face centrée constitue la matrice de base de l'alliage dont la
composition chimique est donnée en fonction de la température jusqu’a 1200°C (fig. 3.3). En deca de
1000°C, la teneur en carbone dans la phase y décroit rapidement en concomitance avec la précipitation
de la phase Mj3Cs. La phase austénitique s’appauvrit également en fer et en chrome lorsque la
température est inférieure a 700°C a I’équilibre thermodynamique.

Pour des températures inférieures a 700°C, la phase o’ riche en chrome est stable a I'équilibre
thermodynamique (fig. 3.1a). Cependant cette phase n’est pas observée a température ambiante pour
les alliages nickel — chrome [Blanchard (1996)]. En effet, I'alliage NY690 faisant I'objet de cette étude
subit toujours une trempe lors du traitement thermique de mise en solution et de vieillissement
empéchant la formation de cette phase (cf. 3.1).
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Figure 3.1 : coupe du ternaire Ni-Cr-Fe avec 0.018% de carbone de 600°C a 900°C.
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La phase M,3Cs contient majoritairement du chrome et du carbone ainsi que de faibles teneurs en fer
et nickel (fig. 3.4). A900°C, cette phase contient 88% de chrome et 5.7% de carbone. Au fur et a mesure
que la température s’éléve, la fraction molaire de la phase M23Cs diminue drastiquement. Le solvus
des carbures de chrome MyCs calculé par le logiciel Thermocalc 3.0 est de 992°C a I'équilibre
thermodynamique pour I'alliage NY690. Le traitement de mise en solution réalisé par Aubert & Duval
est réalisé a une température de 1050°C soit environ 60°C au-dessus du solvus des carbures de chrome.
Le traitement de vieillissement est réalisé a une température (725°C) ol les carbures de chrome sont
stables a I'équilibre thermodynamique. La phase M23Cs est présente uniquement pour les tres fortes
teneurs en chrome jusqu’a environ 1200°C. En-dessous de 800°C, la fraction molaire de M23Csn’évolue
pratiguement plus et elle atteint environ 0.4% a I’équilibre thermodynamique.
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Figure 3.2 : coupe du ternaire Ni-Cr-Fe avec 0.018% de carbone de 1000°C a 1400°C.

Les coupes du ternaire Ni-Cr-Fe réalisées entre 600°C et 900°C montrent que la phase ¢ est présente
uniquement pour des faibles teneurs en nickel donc les alliages de nickel n’en contiennent pas (fig.
3.1). Cette phase n’est pas souhaitée car elle affecte grandement la tenue mécanique a chaud des
aciers inoxydables [Cunat (2000)].
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Figure 3.4: composition de la phase M,3Cs en fonction de la température.
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Figure 3.5 : évolution de la fraction molaire des phases en fonction de la température (axe de droite

pour la fraction de M23Cq).

La fraction molaire des différentes phases en fonction de la température a également été déterminée
avec le logiciel Thermocalc 3.0 pour la composition de I'alliage NY690 (fig. 3.5). L'intervalle de
solidification calculé de I'alliage NY690 est compris entre 1376°C et 1394°C mais le calcul
thermodynamique ne permet pas de prendre en compte les éléments chimiques minoritaires comme
Al, Siou Mn. L'intervalle de solidification donné par Special Metals dans la fiche technique de I'Inconel
690 est : 1343-1377°C [Annexe 1]. Pour la composition de I'alliage NY690, les phases y et M,3Cs sont
stables a I’équilibre thermodynamique avec une température de dissolution de la phase M3Cq (solvus)

proche de 1000°C.
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3.3 Traitements thermiques

Les éprouvettes peuvent étre traitées au four ou par effet Joule en utilisant la machine Gleeble 3500
du laboratoire MATEIS. Pour les traitements thermiques courts allant de quelques secondes a 15
minutes, la machine Gleeble 3500 est utilisée car elle permet un contrdle précis de la vitesse de
chauffage, de la vitesse de refroidissement, du temps de maintien, de la température de consigne et
de la force.

3.3.1 Traitements thermiques au four

Les éprouvettes sont placées dans un four Naberthem avec un inertage sous argon a la température
souhaitée, lequel est au préalable maintenu a la température de consigne. Ce four permet de réaliser
des traitements thermiques jusqu’a une température de 1200°C avec une surpression d’argon de 0.5
Bar.

3.3.2 Traitements thermiques avec la machine Gleeble 3500

Le principe de ce traitement thermique est de chauffer I'éprouvette par effet Joule jusqu’a une vitesse
de chauffage de 100°C/s tout en contrélant la force et I'atmosphére. Pour réaliser cela, une éprouvette
a réduction de section sur 40 mm est utilisée sur laquelle est placée 2 thermocouples. Un
thermocouple de contréle est placé au centre tandis qu’un 2™ thermocouple est placé 8 5 mm du
centre de I'éprouvette. Ce traitement thermique permet d’obtenir une microstructure homogeéne sur
une distance d’environ 10 mm qui correspondra par la suite a la distance mesurée par I'extensometre
pour les essais mécaniques ultérieurs. Ce traitement thermique permet aussi de localiser la
déformation dans la zone centrale de I'éprouvette du fait d’une limite d’élasticité plus faible (densité
de dislocations plus faible, taille de grain plus importante). Ce protocole permet ainsi de caractériser
la cinétique de phénomenes physiques pour des durées extrémement courtes. La procédure utilisée
est la suivante :

installation de I'éprouvette (fig. 3.6)

mise sous vide jusqu’ap = 4 X 10~* Bar

chauffage a 100°C/s sous effort constant : F=0.1 kN

maintien a la température de consigne (sous effort constant : F=0.1 kN)

mise a I'air et trempe eau (sous effort constant : F=0.1 kN)

>
>
>
>
>

systéme de trempe a
I'eau

thermocouples

Figure 3.6: machine Gleeble 3500 avec le systeme de trempe a |'eau.
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3.4 Caractérisations microstructurales

L'étude thermodynamique de I'alliage NY690 a montré que le métal de base était constitué d’'une
matrice austénitique dans laquelle quelques précipités de type M,3Cs sont présents. Les parametres
microstructuraux susceptibles d’évoluer lors du soudage sont :

> les grains austénitiques (taille et orientation)

> le réseau de dislocations (densité et arrangement)

> les précipités M,3Cs (morphologie, taille, taux de recouvrement des joints de grains)

Il convient donc de caractériser au mieux ces parametres microstructuraux.

3.4.1 Caractérisation des grains austénitiques

Caractérisation par microscopie optique et analyse d’images

Les échantillons sont tout d’abord enrobés dans une résine époxy puis polis en suivant les étapes ci-
dessous :

1) Grade P 280/320:30s

2) Grade P 400/800:30s

3) Grade P600/1200:30s

4) Grade P 800/2400 : 1 min

5) Grade P 4000 : 1 min

Une polisseuse semi-automatique a été utilisée pour les étapes ultérieures avec les
parameétres suivants :

particules de diamant de taille 3 um puis 1 pm

force exercée par le porte échantillon: F=5a 10N

vitesse en tour/min : v =200 a 250 tr/min

durée du polissage : t ~2 min

YV VY

La microstructure est ensuite révélée par attaque électrolytique a I'aide d’un dispositif commercial
Struers Lectropol. La solution utilisée est 25% d’acide phosphorique concentré et 250 mL d’acide
nitrique concentré et 50% d’eau. Les parameétres optimums pour observer les grains en microscopie
optique sont les suivants :

» U=25V

» t=20s

» T=25°C

Aprés observation au microscope optique, la taille de grain est ensuite déterminée par analyse
d’images en utilisant le logiciel Image J (fig. 3.7). A partir de I'image brute, le contour des grains est
déterminé, puis, I'image est seuillée et binarisée. Le tracé des contours des grains est une étape
cruciale pour déterminer I'aire des grains, car les grains doivent étre bien fermés pour que la mesure
soit correcte. Connaissant I’échelle, le logiciel détermine I'aire de chaque grain. L’avantage de cette
méthode est que les échantillons peuvent étre rapidement analysés en plusieurs endroits de la surface.
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Figure 3.7: détermination de la taille de grain a I’état de réception par analyse d’images avec le logiciel
Image J : a) micrographie optique aprés attaque électrolytique, tracé des contours des grains avec
Image J (b) et image binaire des grains aprés seuillage (c).
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Caractérisation au microscope électronique a balayage par EBSD

La diffraction des électrons rétrodiffusés (Electron BackScattered Diffraction, EBSD) dans un
microscope électronique a balayage (MEB) permet de cartographier la structure cristallographique des
échantillons (fig. 3.8). Afin de favoriser la rétrodiffusion, I’échantillon est incliné avec un angle de 70°.
La tension d’accélération des électrons est de 20 kV et la distance de travail est de 13 mm. Le signal
provient d’une épaisseur inférieure a 100 nm et la surface de I’échantillon ne doit pas étre écrouie par
le polissage. Une excellente qualité de surface est donc requise. Apres les étapes de polissage
mécanique jusqu’a I'étape 1 um, les échantillons ont été polis électrochimiquement a I'aide du
Lectropol Struers avec la solution présentée plus haut et en utilisant les parametres suivants :

> U=40V

> t=2ab5s

» T=25°C

détecteur EDS

caméra EBSD

échantillon

porte échantillon

Figure 3.8 : montage expérimental pour la caractérisation par EBSD.

La détermination de la taille de grain par micrographie optique et par EBSD donne des résultats
sensiblement différents en termes de distribution et de taille moyenne (fig. 3.9). Néanmoins, le
diametre équivalent moyen (D) des grains est relativement proche pour les deux méthodes utilisées.
Le diameétre équivalent moyen est calculé a partir de I'aire moyenne (A4) en supposant une forme
sphérique des grains. La principale différence entre les deux méthodes de détermination de la taille de
grain est due au maclage car il n’est pas toujours possible en microscopie optique de dissocier un joint
de grain d’un joint de macle. Cela a pour effet de sous-estimer la taille de gros grains en optique et de
modifier ainsi la distribution de taille de grain. La détermination de la taille de grain par EBSD est aussi
plus précise pour la détermination des grains de petite taille c’est-a-dire inférieure a 10 um. En effet,
il est difficile par observation optique de caractériser simultanément des grains de taille tres différente.

AR Micrographie optique EBSD
Nombre de grains 891 1930
A (um?) 2240 1480

D (um) 53 43

Tableau 3.3 : détermination de la taille de grain en optique et par EBSD, a I'état de réception.
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Figure 3.9 : détermination de la taille de grain par micrographie optique (a) et par ESBD (b) a I'état de
réception.
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3.4.2 Caractérisation de la précipitation et des dislocations

La précipitation des carbures de chrome a été caractérisée a I'aide du MEB et du microscope
électronique en transmission (MET). Les microstructures de dislocations ont été caractérisées au MET
a I’état de réception.

Caractérisation par MEB

Pour caractériser les différents précipités présents dans la matrice, des observations au microscope
électronique a balayage en contraste chimique et topographique sont effectuées. La localisation et la
morphologie des précipités ont été observées au MEB SUPRA 5VP aprés une légére attaque
électrochimique afin de révéler les carbures de chrome. Les réglages suivants ont été utilisés :

» U=25V

» t=10s

» T=25°C

Une tension d’accélération de 10 kV a été utilisée avec une distance de travail de 8 mm. La composition
chimique des précipités peut étre également analysée par EDS (Energy dispersive spectrometry) avec
une limite de résolution de I'ordre de 500 nm a 10 kV.

Caractérisation par MET

La composition chimique des carbures intergranulaires et leur relation d’orientation avec la matrice
ont pu étre déterminés en utilisant le MET. Pour cela, les échantillons ont subi un amincissement
électrochimique a 30 V dans une solution contenant 20% HCIO4 and 80% C,HsOH (fraction volumique)
a -40°C. Les observations ont été faites a I'aide du MET JEOL 2010 FEG du CLYM (Centre Lyonnais de
Microscopie) équipé d’un détecteur HAADF (high-angle annular dark-field) et avec une tension
d’accélération des électrons de 200 kV. Des observations en mode STEM HAADF/ADF ont permis de
clairement visualiser la position des carbures dans la microstructure. Des analyses EDX ont également
permis de déterminer précisément la composition chimique des précipités. La structure
cristallographique des précipités a été confirmée par Diffraction Electronique.

Le réseau de dislocations a également été observé au MET en mode deux ondes sur I'échantillon AR.
Afin de déterminer la densité de dislocations, I'épaisseur des lames doit étre connue. Celle-ci a été
déterminée a 'aide des franges d’extinction visibles en orientation deux ondes, qui témoignent de
I’épaisseur locale de la lame mince (fig. 3.10a). L'épaisseur est reliée a un parametre tabulé, la distance
d’extinction, qui dépend de I'orientation de I’échantillon [Williams et Carter (2009)]. La densité de
dislocation est ensuite calculée a I'aide de la méthode des interceptés illustrée figure 3.10b [Norfleet
et al. (2008), Panait et al. (2010)]. Cette méthode de mesure est généralement utilisée pour la
détermination de la densité de dislocations par MET. L'incertitude de mesure via ce type de calcul est
assez élevée, la technique permet d’estimer un ordre de grandeur de la densité de dislocations. Pour
I’échantillon AR, une estimation de la densité initiale de dislocations est p, = (3 +2)10%3 m~2,
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Figure 3.10 : caractérisation de I'épaisseur de la lame mince (a) et de la densité initiale de dislocations
(b) au MET a I'état de réception.
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3.5 Essais mécaniques

Dans cette partie, les protocoles utilisés pour déterminer le module de Young par différentes
méthodes sont présentés ainsi que le protocole des essais en chargement monotone et en chargement
cyclique. Pour ces essais, la déformation est toujours controlée par un extensometre afin de maintenir
une vitesse de déformation constante. Un vidéo-extensometre a été utilisé pour contrdler la
déformation jusqu’a la rupture.

3.5.1 Mesures de module de Young
Mesures de module de Young par un essai de traction simple

Pour déterminer le module d’élasticité a partir d’essais de traction simple, un extensométre
longitudinal est utilisé pour mesurer précisément l'allongement de I'éprouvette (section 3.3.2).
L'utilisation d’'un extensometre permet de s’affranchir de la rigidité de la machine. Pour éviter un
moment de flexion parasite, I'éprouvette doit-étre parfaitement alignée. Le module de Young a été
déterminé par cette méthode en utilisant les machines Gleeble 3500 (de 25°C a 1000°C). La machine
Gleeble 3500 est une machine hydraulique permettant de réaliser des essais mécaniques uniaxiaux a
déformation contrélée a différentes températures et vitesses de déformation. Le module de Young est
déterminé par régression linéaire en tracant I'évolution de la contrainte en fonction de la déformation
élastique.

Mesures de module de Young par la méthode des fréquences propres de vibration

Le principe consiste a déterminer les fréquences de résonance d’échantillons soumis a des vibrations
transversales, longitudinales ou de torsion. Les deux premiers modes de vibration permettent de
calculer le module de Young tandis que le troisieme mode de vibration permet de calculer le module
de cisaillement. L'utilisation du mode de vibration transversal pour la détermination du module de
Young comporte de nombreux avantages : cette vibration est la plus reproductible, la plus facilement
excitée et également la plus nette [Pattou et Trutt (1962)]. Le principe de cette mesure est de mettre
en vibration I"’échantillon en frappant celui-ci avec un petit marteau sur un banc de flexion 2 points
(fig. 3.11). Pour effectuer cette mesure, une plaque rectangulaire de dimensions suivantes a été
choisie :

> Longueur (L) =40 mm

> Largeur (/)= 10 mm

> Epaisseur () =4 mm

Pour déterminer le module de Young par cette méthode, le ratio L/e doit-étre aussi grand que possible
afin de limiter le mode de torsion liée au mouvement de rotation de I'éprouvette. Les surfaces de
I’échantillon doivent étre planes et paralléles a £ 0.1% d’apres la norme ASTM E1876-01.
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Figure 3.11 : dispositif expérimental de mesure du module de Young par la méthode des fréquences
propres a) banc de flexion b) appareil de mesure Grindo Sonic

Pour une plaque rectangulaire en flexion, la relation reliant la fréquence de vibration transversale au
module d’élasticité est donnée par I'équation suivante (ASTM E1876-01) :

2 3
E = 0.9465 x (mf" > x (E) X T (3.1)
l e

Dans cette expression, E est le module de Young (Pa), m la masse (g), [ la largeur (mm), L la longueur
(mm), L I’épaisseur (mm), f, la fréquence de résonance de la barre (Hz) et T un facteur de correction,
donné par I'équation (3.2). Le facteur de correction prend en compte la dimension finie de la barre et
le mode de torsion.

e\? e\4
T =1+ 6.585(1 + 0.0752v+0.8109v2) X (7) —0.868 (7)

4
8.340(1 + 0.2023v + 2.173v?) x (%) (3.2)

2
1+ 6.338(1 + 0.1408v + 1.536v2) X (%)

Si le facteur de forme L/e > 20, il est alors possible de s’affranchir du coefficient de Poisson et le
facteur de correction s’écrit alors :

T =1+ 6.585 X (?)2 (3.3)

Cette mesure est simple a réaliser et tres reproductible avec une incertitude de mesure de seulement
0.5%. Le module de Young a été mesuré sur 3 plaques rectangulaires de méme géométrie a 25°C (cf.
tableau 3.4).

L (mm) L (mm) e (mm) fo (Hz) E (GPa)
39.81 9.99 3.99 12658 209
39.79 9.97 3.99 12706 210
39.81 9.99 3.99 12723 211

Tableau 3.4 : valeurs de module de Young a 25°C par la méthode des fréquences propres de vibration.
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3.5.2 Essais de traction

Les essais de traction ont été effectués de 25°C a 1100°C en utilisant la machine Gleeble 3500. Cette
machine a été utilisée puisqu’elle permet de réaliser des essais de traction a différentes températures
en contrélant la température et la vitesse de déformation (cf. section 3.5.1). La déformation est
imposée avec un extensometre longitudinal (HZT 071) jusqu’a une valeur de déformation vraie égale
a 0.20. Cette valeur de déformation a été choisie d’'une part pour éviter 'endommagement de
I’extensometre et d’autre part avant que la striction ne se produise. Le dispositif expérimental utilisé
est présenté sur la figure 3.12. Un extensometre mesure la déformation sur environ 10 mm dans la
partie centrale de I'éprouvette. Des cordes en céramique reliées a des ressorts permettent de
maintenir les pointes de I'extensomeétre en contact avec I'éprouvette. Un asservissement permet de
maintenir constant la vitesse de déformation durant I'essai. L'éprouvette est chauffée par effet Joule
et un thermocouple placé au centre de I'éprouvette permet de contréler la température dans la partie
centrale de I'éprouvette. Avant de réaliser ces essais de traction a chaud, il faut tout d’abord définir
la géométrie de I'éprouvette, choisir les mors, la cellule de force et I'extensometre.

systeme de serrage

écrous

mors semi-ouvert

cordes de maintien

extensometre

Figure 3.12: machine Gleeble 3500 utilisée pour les essais de traction monotone avec un extensometre
longitudinal HZT 071.

Choix de la géométrie :

Pour ces essais, une éprouvette cylindrique a réduction de section est utilisée pour localiser les efforts
dans la zone centrale de I'éprouvette (fig. 3.13). La géométrie a été choisie pour utiliser aussi bien des
mors semi-ouverts que des mors pleins limitant la longueur de la zone utile de I'éprouvette. La
longueur de la zone utile a été choisie a 40 mm (la plus grande possible) afin d’obtenir un faible
gradient thermique dans I'éprouvette (5 a 7°C a 5 mm du centre). La géométrie de I'éprouvette a donc
été choisie pour d’'une part localiser les efforts dans la partie centrale de I'’éprouvette et d’autre part
minimiser le gradient thermique dans la zone de mesure.
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Figure 3.13 : géométrie éprouvette des essais de traction de 25°C a 750°C.

De 800°C a 1100°C, une éprouvette cylindrique sans réduction de section de diamétre 10 mm a été
utilisée (fig. 3.14). Des essais préliminaires effectués avec des éprouvettes cylindriques ont montré
gue la localisation de la déformation se faisait toujours dans la zone centrale de I'éprouvette. En deca
de 800°C, la déformation se localise au niveau du filetage. Une éprouvette de section 10 mm a été
choisie afin de maximiser les efforts mis en jeu a haute température.

Filetage
Pas de .
1.5mm mors mors Zone f"lletee
- pour écrou
30 mm 30 mm
l @=10.0 mm 15 mm
« ' < > t—P

extensomeétre
10 mm

140 mm

Figure 3.14 : géométrie éprouvette des essais de traction de 800°C a 1100°C.

Choix de la cellule de force :

Une cellule de force de 100 kN est utilisée pour les essais de traction effectués entre 25°C et 1000°C.
Compte tenu de tres faibles efforts mis en jeu a haute température (2 kN a 1100°C), une cellule de
force de 22 kN a été utilisée a 1000°C et 1100°C (fig. 3.15). Les essais de traction effectués avec cette
cellule de force ont permis de valider les essais de traction réalisés a 1000°C avec la cellule de force
100 kN.
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Figure 3.15 : dispositif expérimental pour les essais a 1000°C et 1100°C avec la cellule de force 22 kN.
Choix des mors :

Plusieurs types de mors peuvent étre utilisés :
» des mors en acier ou en cuivre
> des mors pleins ou semi-ouverts

Des mors semi-ouverts en acier ont été choisis car ils permettent d’obtenir le plus faible gradient
thermique dans la zone centrale de I'éprouvette pour deux raisons principales :

» l'acier a une plus faible conductivité thermique que le cuivre

> la zone de contact se fait sur a peine 5 mm contre 30 mm pour des mors pleins.

Procédure des essais de traction a chaud :

La procédure suivante est utilisée avec les mémes réglages d’asservissement pour tous les essais au-
dela de 25°C:

» légeére mise en traction

> montée a la température souhaitée a 25°C.s? sous effort constant

> stabilisation de la température pendant 10 s

» réalisation de |'essai de traction a une vitesse de déformation désirée

Les réglages d’asservissement choisis sont les suivants :
» gain proportionnel : k, =-0.5 (-0.3 par défaut)
> gainintégral : ki=-0.3 (-0.1 par défaut)

Une légére mise en traction est effectuée avant méme le lancement du programme d’essai pour éviter
une mise en compression de I'éprouvette au démarrage de I'essai et lors du chauffage. L'effort est
maintenu a 0.6 kN durant le chauffage de I'éprouvette. Pour les essais au-dessus de 800°C, I'effort est
maintenu a 0.1 kN. Une stabilisation de la température pendant 10 s permet de stabiliser et
d’homogénéiser la température. L'influence du temps de maintien avant le déroulement de I'essai de
traction a été étudiée a 750°C et a 900°C pour des valeurs comprises entre 10 s et 1000 s. Aucune
influence significative du temps de maintien n’a été observée. Méme pour un chauffage de 25°C/s, un
léger dépassement de la consigne en température est en effet observé au début du palier. Aprés une
mise a zéro de la valeur de force et du déplacement de I'extensometre, une déformation vraie de 0.20
estimposée a I'éprouvette a la vitesse de déformation souhaitée. Les essais de traction ont été réalisés
jusqu’a 1100°C & une vitesse de déformation de 10™s™.
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3.5.3 Essais de traction a rupture (a 25°C)

Un dispositif expérimental a été mis en place afin de caractériser le comportement mécanique a
rupture pour différents états microstructuraux caractérisés dans la section suivante. La machine
hydraulique Schenck avec une cellule de force de 250 kN a été utilisée pour réaliser les essais de
traction a rupture (fig. 3.16). En effet, la machine Gleeble 3500 ne permet pas de contréler la vitesse
de déformation jusqu’a la rupture. La machine hydraulique Schenck a donc été utilisée pour réaliser
ces essais a I'aide de deux extensometres :

O un extensometre a couteaux mesurant la déformation sur une longueur de 25 mm

O unvidéo-extensometre est utilisé pour mesurer la déformation sur environ 10 mm

L’extensometre a couteaux permet de contréler la vitesse de déformation jusqu’a 15% de déformation.
Le vidéo-extensomeétre mesure la déformation du début de I'essai jusqu’a la rupture et contréle la
déformation au-dela de 15% de déformation. La zone de mesure du vidéo-extensometre correspond
a la zone thermiquement homogene pour les traitements thermiques préalablement effectués sur la
machine Gleeble 3500 (cf. section 3.3.2). Les éprouvettes sont préalablement peintes en blanc et des
marquages en noir sont effectués a plus ou moins 5 mm du centre ce qui permet la mesure par le
vidéo-extensometre. A chaque instant de I'essai, il est également possible de mesurer le diameétre dans
la zone centrale de I'éprouvette. A ce stade, il n’est pas possible d’acquérir les images du vidéo-
extensometre au cours de l'essai. Les essais a rupture sont réalisés trois fois pour chaque état
microstructural étudié. Les différentes étapes de I'essai de traction a rupture sont les suivantes :

1) asservissement de laforceaON

2) déformation imposée sous le contréle d’un extensometre a couteaux jusqu’a 15%

3) maintien en déplacement permettant de retirer I'extensometre

4) déformation imposée sous le contrble un vidéo-extensometre jusqu’a rupture

Figure 3.16: machine hydraulique Schenck 250 kN avec extensomeétre MTS (a) et vidéo-extensometre

(b).
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3.5.4 Essais de compression

Dans le but d’obtenir une loi de comportement compléte pour la simulation numérique du soudage,
des essais de compression ont également été réalisés. Dans les conditions de soudage, la piece est en
effet successivement sollicitée en traction et en compression. Des essais de compression ont donc été
réalisés a I'aide de la machine Gleeble 3500 et d’une cellule de force de 100 kN (fig. 3.17). Pour cela,
des cylindres de diametre dy = 9 mm et de longueur [, = 15 mm ont été déformés a température
ambiante a une vitesse de déformation comprise entre 1073 et 10~1 s~1. Un extensomeétre radial
mesure |I’évolution du diameétre de I'éprouvette et permet de contréler la vitesse de déformation. La
machine Gleeble 3500 permet de réaliser des essais de compression jusqu’a une vitesse de
déplacement de 1 m /s.

Figure 3.17 : dispositif expérimental utilisé pour les essais de compression.

3.5.5 Essais de saut de vitesse de déformation

Des essais de saut de vitesse de déformation ont également été réalisés en traction et en compression
a 25°C permettant de caractériser plus finement I'effet de la vitesse de déformation. En traction, les
essais de saut de vitesse ont été effectués a I'aide de la machine hydraulique Schenck (fig. 3.16) pour
une vitesse de déformation comprise entre 10™* et 10~ 1s™1. Ces essais ont été effectués sur la
machine Schenck car les réglages d’asservissement permettent de faire des essais de traction jusqu’a
une vitesse de déformation de 10~ 1s~* en contrélant la vitesse de déformation. Des essais de saut de
vitesse en compression ont également été réalisés en utilisant la machine Gleeble (fig. 3.17) pour une
vitesse de déformation comprise entre 1073 et 1071 s71,
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3.5.6 Essais cycliques

Des essais cycliques préliminaires ont été réalisés a I'état de réception en utilisant la machine
hydraulique Schenck avec un dispositif similaire aux essais de traction a rupture (fig. 3.18a) ainsi que
la machine hydraulique MTS 809 traction/torsion. La machine hydraulique Schenck était la seule
machine permettant de faire des essais cycliques en traction — compression en début de campagne
d’essais. Pour ces essais cycliques, une éprouvette de diametre 14 mm et de longueur de zone utile de
40 mm est utilisée (fig. 3.18b). Cette machine ne permet pas de contréler la rotation de I'éprouvette
et la déformation des cales en bronze engendre du jeu (déplacement parasite quand la force change
de signe).

b Tolérance gé nérale : js10 JS10

cale en bronze

. | 1
butée acier trempé @20 | i =
i
18 = - S
s /
!
éprouvette i °
@14 - 8
mors acier trempé 26 |_ |

Figure 3.18 : montage expérimental de la machine Schenck (a) et éprouvette utilisée pour les essais
cycliques (b).

Pour étudier I'influence de la microstructure sur le comportement cyclique de I'alliage NY690, des
essais cycliques ont été réalisés a I'aide de la machine MTS-809 avec une cellule de force de 100 kN
(fig. 3.19). Cette machine permet de réaliser des essais cycliques multiaxiaux avec des capteurs de
déplacement et de rotation. Les mors hydrauliques ainsi que la géométrie du montage utilisé
permettent également de limiter le jeu dans les mors. Le systeme de chauffage utilisé a été mis en
place lors de la thése de D. Maisonnette [Maisonnette (2010), Maisonnette (2011)]. Il consiste a
connecter une armoire électrique (intensité maximale de 5000 A sous une tension 2-10 V) a des mors
en cuivre spécialement congus et isolés électriquement du bati par des entretoises en tissu de verre
Polyimide PIGC301.

Les essais cycliques ont été réalisés, a |'état de réception, de 25°C a 900°C a une vitesse de déformation
imposée de 5 X 10™% s~ 1. l'influence de la microstructure sur le comportement cyclique a été étudiée
a 25°C et a 750°C. Les traitements thermiques ont été réalisés au four avec un inertage sous argon et
un échantillon témoin est placé dans le four pour caractériser I'état microstructural obtenu (section
3.3). Pour les essais a température ambiante, la déformation est imposée par un extensomeétre
longitudinal mesurant la déformation sur une longueur de 25 mm (fig. 3.18a). Pour limiter les risques
de flambage, une éprouvette de longueur utile de 42 mm et de diameétre 10 mm est utilisée (fig. 3.19a).
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A température ambiante, 20 cycles de déformation a + 1% sont effectués pour chaque état
microstructural.

Isolants électriques
(tissu de verre Polyimide PIGC301)

Mors (cuivre)

Eprouvette (NY690)

Butée (alu 2017)

Figure 3.19 : machine MTS-809 traction/torsion utilisée pour les essais cycliques de 25°C a 900°C.

Figure 3.20 : montage expérimental (MTS-809) pour les essais cycliques a température ambiante (a)
et a chaud (b).

Pour les essais cycliques a chaud, la déformation est imposée par un extensométre mesurant la
déformation sur une longueur de 15 mm (fig. 3.20b). L'éprouvette subit 10 cycles en imposant une

déformation de + 0.5%. Une éprouvette cylindrique, avec réduction de section, de longueur utile de

45 mm et de diameétre de 12 mm est utilisée pour réaliser ces essais (fig. 3.21b). La géométrie de
I’éprouvette a été modifiée afin d’augmenter les efforts mis en jeu et de limiter les risques de flambage
a haute température. Toutes les éprouvettes ont subi un traitement de pré-oxydation pendant 8 h a
800°C afin que I'émissivité soit constante durant I'essai cyclique. En effet, les variations d’émissivité
causées par l'oxydation au-dela de 600°C rendrait particulierement délicat le contréle de Ia
température par pyrométrie. Avant de réaliser I'essai cyclique, I'éprouvette est tout d’abord chauffée
par effet Joule a une vitesse de chauffage de 20°C/s puis maintenue pendant 100 s a la température
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de consigne. La température est mesurée et contr6lée par un pyrometre de longueur d’'onde 1.6 um
préalablement calibré a partir des mesures de température de la machine Gleeble 3500.

3704 S 4106

A/ \ X, / 7’f A = = =
._/"
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Figure 3.21 : géométrie des éprouvettes utilisées pour les essais cycliques a 25°C (a) et a chaud (b)
pour la machine hydraulique traction torsion MTS-809.

3.5.7 Dépouillement des résultats

Pour caractériser le comportement en traction et en traction/compression de |’alliage, des corrections
doivent étre faites que ce soit pour I'allongement ou pour la contrainte. L'allongement doit-étre
ramené a la longueur actuelle de I’échantillon. Pour déterminer la déformation vraie, il est nécessaire
d’intégrer I'allongement relatif pour déterminer la déformation vraie a chaque instant :

lo+Al dl Al

s=f —=ln<1 +—> (3.4)
Nl lo
0

De méme pour la contrainte vraie, il convient de ramener la force de I’échantillon a la surface actuelle

de I’échantillon.
£ (3.5)
0' ] .
S
Pour de faibles déformations (¢ < 0.20), la surface est calculée en supposant que le volume se

conserve :

Solo =S x (ly + AD) (3.6)
La contrainte vraie est calculée a partir de I'équation (3.7) :
U=EX(1+A_Z> (3.7)
So lo

La déformation plastique est calculée par la relation suivante en faisant I’hypothése des petites
déformations :

g=¢-%F (3.8)

Pour calculer la vitesse de déformation plastique en début d’essai, un ajustement polynomial de la
déformation en fonction du temps est effectué (fig. 3.22) :

&, = bg + byt + byt? + - + b, t" (3.9)
La vitesse de déformation plastique est calculée en dérivant la fonction polynomiale obtenue :
&, = by + 2byt + -+ nb,t" ! (3.10)

Le calcul de la vitesse de déformation plastique mesurée est nécessaire pour la compréhension des
effets de la vitesse de déformation (cf. section 5.1.3).
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Figure 3.22 : réponse de la machine Gleeble 3500 pour une vitesse de déformation imposée constante
égale 3 5 x 10™3s™1 en utilisant I'extensomeétre HZT 071 : a) courbe déformation vs. Temps, b) calcul
de la vitesse de déformation vs. temps.

Pour analyser le comportement mécanique (cf. section 5.1) et modéliser celui-ci (cf. section 6.1) en
fonction de la température et de la vitesse de déformation, il est nécessaire de calculer le taux
d’écrouissage défini par la relation suivante :

do

0=—
dep

(3.11)
Le taux d’écrouissage est calculé de la méme maniere en effectuant tout d’abord un ajustement
polynomial de la contrainte vraie en fonction de la déformation plastique afin de minimiser le bruit de
mesure.

0 =ay+ a6, + a6,° + -+ aney” (3.12)

Le taux d’écrouissage est finalement déterminé en utilisant I’équation suivante :

0 = a; +2ae, + -+ naye; ! (3.13)

Pour les essais de traction a rupture, il est nécessaire de corriger les valeurs de contrainte a rupture du
fait du développement de la striction. Si la réduction de section produit un affaiblissement plus
important que I'écrouissage au cours de I'essai, la déformation est instable et la déformation se
localise. L'écrouissage diminuant au fur et a mesure que la température augmente, la striction se
développe plus rapidement a chaud. Si la striction est treés peu prononcée, il est possible de ramener
I’effort a la surface réelle de I’échantillon. Dans le cas contraire, il est nécessaire de corriger la valeur
de I'effort [Jaoul (1965), Maisonnette (2010)]. En effet, dans la zone ol s’est amorcée la striction, le
volume soumis a la déformation n’a plus une forme cylindrique et n’est donc plus soumis a un état de
tension simple. L’hypothése de base, formulée par Bridgman est que dans la section minimale de
I’éprouvette, la déformation est homogene et se compose d’un allongement et de deux contractions
transversales égales. En écrivant les équations d’équilibres, il est possible alors de déterminer la valeur
de contrainte longitudinale g,. Bridgman obtient I'équation suivante pour déterminer la contrainte
dans la zone de striction :

o
% =1+ 2R/a)In(1 + a/2R) (3.14)

Dans cette équation, g est la contrainte en traction simple, a le rayon de la section minimale et R est
le rayon du contour de la zone de la striction. Pour le dépouillement des essais de traction a rupture,
la contrainte vraie et la déformation vraie sont calculées jusqu’au début de la striction (¢ = 0.30).
Lorsque la striction commence, le calcul du facteur de Bridgman implique de connaitre a chaque
instant les valeurs de a et de R, lesquelles n’ont pas pu étre mesurées au cours de I'essai (§ 3.5.3). La
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correction de Bridgman (eq. 3.14) est donc utilisée uniquement pour déterminer la contrainte vraie a
rupture a 25°C. La contrainte conventionnelle a rupture est le ratio de la force maximale sur la section
initiale (eq. 3.15) :

conv Fmax
OR

= Imax = g (3.15)

La contrainte vraie a la rupture est donnée par I’équation suivante :

vraie _ Fr

°R T Sp(1+ 2R/@)In(1 + a/2R) (3.16)

La contrainte vraie a rupture est calculée a partir de la force a la rupture, de la section a rupture et du
facteur de correction de Bridgman.

Le taux de striction Z est déterminé par la relation suivante :

(So — Sgr)
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4. Caractérisations microstructurales

Dans cette partie, la microstructure sera tout d’abord caractérisée a |'état de réception afin de mettre
en évidence les parametres microstructuraux a étudier a savoir la taille de grain et la présence de
carbures de chrome. Dans une deuxiéme partie, I’évolution de ces paramétres au cours du traitement
thermique (pour des températures comprises entre 700°C et 1200°C) sera étudiée ce qui permettra
dans une troisieme partie de déterminer les états microstructuraux de référence correspondant a
différents traitements thermiques. L'effet de la microstructure sur le comportement mécanique sera
par la suite étudié pour ces états microstructuraux de référence dans le chapitre suivant.
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4.1 Etat de réception

A |’état de réception, la microstructure a été caractérisée par différentes méthodes afin de connaitre
la taille de grain (taille et distribution), les précipités en présence (composition chimique, fraction
surfacique, taux de recouvrement aux joints de grains) et la densité initiale de dislocations ainsi que
les structures de dislocations.

4.1.1 Taille de grains

La taille de grain moyenne est comprise entre 30 um et 50 um mais avec une forte hétérogénéité (fig.
3.7, §3.4.1). Les valeurs de taille de grains sont similaires a celles obtenues par Venkatesh et Rack
(1998) et par Noecker Il et Dupont (2009) pour cet alliage qui sont respectivement de 39 um et de 29
pum. Les grains contiennent également de nombreuses macles et la fraction surfacique des domaines
maclés représente environ 80% (fig. 4.1). Le traitement par EBSD permet de reconstruire les grains
primaires en représentant les domaines maclés par la méme orientation que le grain primaire (fig. 4.2).
A réception, la taille moyenne des grains et des zones maclées est respectivement de 43 um et 17 um
(tableau 4.1).

optique

AR

100 pm AR 100 pm

Figure 4.1 : microstructure de l'alliage NY690 a I'état de réception aprés attaque électrolytique en
optique (a) et carte EBSD en figure de pdle inverse (IPF Z) (b).

Taille des domaines  Fraction surfacique de
maclés (um) domaines maclés (%)

AR 43 17 82

Etat Taille de grains (um)

Tableau 4.1 : caractérisation de la taille de grains et des zones maclées a |'état de réception.

500 um

AR 500 pm AR

Figure 4.2 : cartes EBSD en figure de pole inverse (IPF Z) a I’état de réception (a) Orientations réelles,
(b) reconstruction des grains primaires (les domaines maclés sont représentés avec la méme
orientation que le grain primaire).
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4.1.2 Précipités

A I’état de réception, des carbures de chrome de taille grossiere (épaisseur de I'ordre du um) sont
présents de maniere irréguliére aux joints de grains ainsi que des nitrures de titane dont la taille est
comprise entre 0.1 et 5 um (fig. 4.3). Les précipités aux joints de grains ont pu étre identifiés comme
des carbures de chrome de type Cr3Cs partiellement cohérents avec la matrice (fig. 4.4) avec une taille
de maille trois fois supérieure a la matrice ce qui est conforme aux résultats de la littérature [Sabol and
Stickler (1969), Li et al. (2013)]. La plupart des carbures de chrome forment une couche discontinue
aux joints de grains tandis que certains sont a I'intérieur des grains et sont de forme sphérique. La
fraction surfacique des précipités intergranulaires est de I'ordre de 10% avec un taux de recouvrement
des joints de grains de I'ordre de 60%.
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Figure 4.3 : caractérisation de la précipitation a I’état de réception au MEB en contraste topographique
(a) et en contraste chimique (b).
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Figure 4.4 : micrographie au MET HAADF de I’échantillon AR avec la présence de TiN et Cr,3Cs aux joints
de grains (a), film continu de Cr2Cs (b), cliché de diffraction de précipités cohérents Cry3Cs avec la
matrice orientée [-111] (c).
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4.1.3 Microstructure de dislocations

Une observation au MET en mode deux ondes (fig.4.5) a permis d’observer la structure des dislocations
de I'état de réception. Des bandes de glissement planaire sur les plans {111} ont été observées ainsi
gue des segments dipolaires caractéristiques des alliages a faible énergie de défaut d’empilement [Li
et al. (2011)]. Les segments dipolaires sont des arrangements de dislocations causés par le glissement
planaire (fig. 4.6b). L’accumulation de dislocations est également visible aux joints de grains a |'état de
réception (fig. 4.6a).

Figure 4.5 : structures de dislocations a I’état de réception. Les lignes de dislocations sont observées
dans les plans {111}.

joint de grain

segment
dipolaire

0.5 pm

AR

0.5pm AR

Figure 4.6 : microstructures de dislocations au MET en mode deux ondes a I'état de réception : joint
de grain (a), segment dipolaire (b).
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4.2 Evolution de la microstructure

4.2.1 Taille de grains

Afin d’étudier la cinétique de croissance de grain, des traitements thermiques ont été effectués entre
800°C et 1200°C en utilisant la machine Gleeble 3500 (cf. section 3.3.2). Aucune croissance de grains
n’a été observée en-dessous de 1000°C (maintien de 30 min a 900°C). Trois traitements thermiques
ont donc été choisis au-dela de 1000°C afin de caractériser la taille de grain par EBSD dans une large
gamme (fig. 4.7). Une large zone des échantillons traités thermiquement a été analysée (entre 6 et 24
mm?) afin d’obtenir une distribution de taille de grain représentative de la microstructure (tableau
4.2). La taille de grain est comprise entre 78 um et 364 um avec une forte dispersion de la taille de
grain quels que soit les échantillons observés (fig. 4.8). Cette caractérisation de la taille de grain par
EBSD permettra par la suite de sélectionner les traitements thermiques de référence (cf. section 4.3)
afin de caractériser |'effet de la taille de grain sur le comportement mécanique.

T Temps de maintien Zone analysée Taille de grain
(°C) (min) (mm?) (um)
1150 60 24 78
1200 15 17 153
1200 65 6 364

Tableau 4.2 : caractérisation de la taille de grain par EBSD au cours du traitement thermique (four
avec inertage sous argon) pour une taille de grain initiale de 43 um.
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Figure 4.7 : traitements thermiques réalisés au four pour caractériser I’évolution de la taille de
grains.
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Figure 4.8 : a) distribution de la taille de grain aprés 1h a 1150°C, b) carte EBSD IPF Z apres 1h a
1150°C, c) distribution de la taille de grain aprés 15min a 1200°C, d) carte EBSD IPF Z aprés 15min a
1200°C, e) distribution de la taille de grain aprés 65min a 1200°C, f) carte EBSD apres 65min a 1200°C.
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4.2.2 Cinétique de précipitation des carbures de chrome

La cinétique de précipitation des carbures de chrome a été étudiée a 700°C et a 900°C apres une
traitement thermique préalable de mise en solution a 1150°C pendant 1h (sous flux d’argon). La
température de 700°C a été choisie car elle permet d’observer les différents types de précipités et elle
est correspond a la température de début de précipitation de la phase Cr23Cs. D’apres Wang et Gan
(2001), la cinétique de précipitation est maximale entre 800°C et 900°C, la cinétique de précipitation a
donc été étudiée a 900°C. La cinétique de précipitation dépend a la fois de la fraction de phase de
Cr3Cs a I’équilibre et de la diffusion chimique des éléments chimiques. La fraction de la phase Cr23Cgs a
I’équilibre diminue fortement a partir de 850°C d’apres les calculs effectués a I'aide du logiciel
Thermocalc.

Pour caractériser la cinétique de précipitation a 700°C (fig. 4.9) et a 900°C (fig. 4.10), les échantillons
ont été observés au MEB pour les différents traitements thermiques réalisés au four. Apres 1h de
traitement thermique a 700°C, un fin ruban de précipités est visible avec de rares précipités plus
grossiers (fig. 4.9b). Une fine précipitation est observée aux joints de macles aprés 5h avec quelques
précipités plus gros dont la taille est proche de 1 um (fig. 4.9d). Une précipitation discontinue et
grossiere de carbures de chrome dont la taille semble croitre est observée aprés 10h et 24h (fig. 4.9f
et h).

Quelques précipités de taille 0.1um apparaissent durant le traitement thermique de 100 s a 900°C (fig.
4.10d). Apres 1000 s a 900°C, une précipitation fine et réguliere des carbures de chrome est observée
aux joints de grains (fig. 4.10f). Celle-ci est analogue a celle observée par Wang et Gan (2001) pour
I"alliage Ni600 aprés un traitement thermique de 45 min a 650°C. Cette morphologie en collier differe
complétement de celle observée a I'état de réception et a 700°C qui était grossiere et irréguliére.

En conclusion, deux types de précipitation ont été observés et caractérisés apres des traitements
thermiques a 700°C et a 900°C. Cette caractérisation microstructurale permet maintenant de
sélectionner les traitements thermiques adéquats pour caractériser I'influence des carbures de
chrome sur le comportement mécanique (cf. section 4.3).
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Figure 4.9 : profils thermiques (a, c, e g) et caractérisation de I'état de précipitation au MEB (b, d, f, h)
a 700°C pour des temps de maintien compris entre 1h et 24h.
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Figure 4.10 : profils thermiques (a, ¢, e) et caractérisation de I'état de précipitation au MEB (b, d, f) a
900°C pour des temps de maintien compris entre 10 s et 1000 s.
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4.3 Etats microstructuraux de référence

Afin d’étudier l'influence de la taille de grain et de la présence de carbures de chrome sur le
comportement mécanique, plusieurs états microstructuraux de référence sont étudiés. L'influence de
la taille de grain sur le comportement mécanique est étudiée en faisant varier la durée et la
température de mise en solution. Ces états microstructuraux sont notés SS (solid solution) et la taille
de grain est par ailleurs indiquée (tableau 4.3). Pour caractériser I'influence de la présence des
carbures de chrome, un traitement thermique a 900°C pendant 1000 s est effectué, précédé d’une
mise en solution des carbures de chrome a 1150°C pendant 1 h (tableau 4.3). Cet état microstructural
sera noté par la suite FP (fully precipitated) dont la taille de grain est trés proche de I’échantillon SS (90
um). Le traitement thermique FP permet d’obtenir une précipitation fine et réguliére aux joints de
grain (§ 4.2.2) identique a celle obtenue par Wang and Gan (2001) pour I'Inconel 600. Cette
morphologie de précipitation est susceptible d’étre observée au cours du soudage d’ou l'intérét
d’étudier son influence sur le comportement mécanique. L'influence de la microstructure sur le
comportement en chargement monotone sera étudiée a 25°C et a 750°C dans le but d’identifier les
parameétres microstructuraux a prendre en compte pour modéliser le comportement mécanique ($§
5.1.2).

Pour quantifier la cinétique de restauration statique dont les résultats seront présentés dans la section
5.3.2, un traitement thermique préalable a 800°C pendant 24h est effectué sur toutes les éprouvettes
afin de restaurer I'alliage sans pour autant accroitre la taille de grain. En effet, la cinétique de
restauration statique dépend la déformation plastique cumulée antérieure d’ou la nécessité d’'imposer
un traitement thermique préalable a toutes les éprouvettes avant la réalisation d’essais de traction et
des traitements thermiques.

iy Traitement Essais de traction . . Densité initiale de
Référence . \ Essais de traction . ] 5
thermique a rupture dislocations (m™)
13
AR (50 um) 25°C (triplé) 25°C, 750°C 3x10
AR +1150°C- . . 1.5 x 1013
SS (75 um) Lo 25°C, 750°C
13
SS(90 um) AR +1150°C-1h® 25°C (triplé) 25°C, 750°C 1.5x10
or. 13
ss(340um)  AR*1200°C 25°C, 750°C 1.5x10
90min?
o 13
FP (105 um) AR+ 1150°C-1h+ 25°C (triplé) 25°C, 750°C 1.5x10

900°C-1000s"

Tableau 4.3 : états microstructuraux de référence pour caractériser I'influence de la taille de grain et
de la présence des carbures de chrome sur le comportement mécanique en traction monotone.

2 : traitement thermique réalisé une fois en utilisant un four avec inertage sous argon

b: traitement thermique réalisé trois fois en utilisant la machine Gleeble

Pour étudier l'influence de la taille de grain sur la limite d’élasticité et sur le comportement en
chargement cyclique, les traitements thermiques ont été modifiés afin d’obtenir trois tailles de grain
treés différentes (tableau 4.4). Afin de caractériser finement I'effet de la taille de grain, une large zone
des échantillons (6 a 24 mm?) a été analysée par EBSD (cf. section 4.2.1). Par ailleurs, des éprouvettes
plus massives (de diametre d, = 10 mm) qu’en traction (d, = 6 mm) sont utilisées afin d’obtenir une
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réponse mécanique représentative de la taille de grain étudiée. Compte tenu de la taille des
éprouvettes et du protocole de traitement thermique utilisé (§ 3.3.1), les valeurs de taille de grain
different un peu de celles obtenues précédemment (tableau 4.3). Ces traitements thermiques
permettront de mettre en évidence I'effet de la taille de grain et de la présence de carbures de chrome
sur le comportement cyclique a 25°C et a 750°C (§ 5.2.2).

g Traitement thermique au . . Densité initiale de
Référence Essais cycliques . . 2
four dislocations (m™)
13
AR (50 pum) 25°C, 750°C 1.0x 10
12
SS (78 um) AR + 1150°C-1h 25°C, 750°C 6.0x10
12
$S (153 pm) AR + 1200°C-15 min 25°C, 750°C 6.0 x 10
12
SS (364 pm) AR + 1200°C-65 min 25°C 6.0 x 10
o _ o _ 12
P (78 um) AR + 115010Coé: +900°C 25°C, 750°C 6.0 X 10

Tableau 4.4 : états microstructuraux de référence pour caractériser I'influence de la taille de grain et
de la présence des carbures de chrome sur la limite d’élasticité et sur le comportement en chargement
cyclique.

4.4 Synthese

Dans ce chapitre, les caractérisations microstructurales réalisées ont permis :

>

de caractériser par microscopie optique et par EBSD I'alliage NY690 a I'état de réception afin
de déterminer une valeur moyenne de taille de grain (50 um) ainsi que la taille et la fraction
surfacique des domaines maclés

d’identifier la présence de carbures de chrome de type CrysCs a I'état de réception
principalement localisés aux joints de grains avec une fraction surfacique de I'ordre de 10% et
avec un taux de recouvrement de 'ordre de 60%

d’observer la structure des dislocations de I'état de réception qui est constituée de bandes de
glissement planaires sur les plans {111}

de caractériser I’évolution de la taille de grain au-dela de 1000°C

de caractériser la cinétique de précipitation des carbures de chrome a 700°C et a 900°C et de
montrer que la précipitation est grossiére et discontinue a 700°C aprés 10h et 20h tandis que
celle-ci est fine et réguliére apres 17 min a 900°C

de définir des états microstructuraux de référence pour I'étude de I'influence de la taille de
grain et de la présence de carbures de chrome sur le comportement mécanique en chargement
monotone et en chargement cyclique
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5. Comportement mécanique de I'alliage NY690

Dans ce chapitre, le comportement mécanique de l'alliage NY690 est étudié dans des conditions
représentatives du procédé de soudage c’est-a-dire dans une large gamme de température (de 25°C a
1000°C) et pour une vitesse de déformation comprise entre 10™* et 4 x 1072 s™1. Compte du
chargement thermomécanique complexe occasionné par le soudage notamment dans la zone affectée
thermiquement, les essais mécaniques sont réalisés aussi bien en chargement monotone qu’en
chargement cyclique. Les paramétres microstructuraux qui sont susceptibles d’évolutions au cours du
soudage sont la densité de dislocations, la taille de grain et la fraction volumique de carbures de
chrome. L'influence de la taille de grain et de la présence de carbures de chrome sur le comportement
mécanique est étudiée a 25°C et a 750°C aussi bien en chargement monotone qu’en chargement
cyclique. En effet, dans le but de pouvoir identifier une loi de comportement dépendante de la
microstructure, il est nécessaire de caractériser I'influence de la microstructure a température
ambiante et a chaud. L'influence de la microstructure initiale et de la vitesse de déformation a été
étudiée a 750°C car c’est a partir de cette température que les propriétés mécaniques de |'alliage
NY690 évoluent fortement (§ 5.1.1.2). En effet, c’est a partir de 750°C pour les alliages de nickel que
la restauration débute pour des temps de maintien supérieurs a 100 s [Sakai et al. (1988)].
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5.1 Comportement mécanique en chargement monotone

Dans cette section, I'influence de la vitesse de déformation et de la température sur le comportement
en traction (limite d’élasticité, écrouissage) a été caractérisée entre 25°C et 1000°C a I’état de
réception (§ 5.1.1). L'essai de traction est toujours réalisé aprés un chauffage a 25°C/s jusqu’a la
température de consigne et apres un maintien de 10 s (afin d’éviter notamment un dépassement de la
température de consigne en début d’essai). Le 1°" objectif est de quantifier plus particulierement I'effet
de la température et de la vitesse de déformation sur les mécanismes d’écrouissage et de restauration.
En effet, la vitesse de déformation joue un réle important sur ces mécanismes [Zener et Hollomon
(1944), Estrin (2007)]. Ceci est effectué dans le but d’identifier une loi de comportement incluant la
température, la vitesse de déformation et les parametres microstructuraux clés et pouvant étre
utilisée pour la simulation numérique du procédé de soudage. Le chapitre précédent a montré que les
parameétres microstructuraux clés étaient la taille de grain, la présence de carbures de chrome et Ia
densité de dislocations. Le 2™ objectif est donc de caractériser I'influence de la taille de grain et la
présence de carbures de chrome sur le comportement mécanique.

L'influence de la taille de grain sur le comportement en traction est quantifiée a 25°C et a 750°C pour
une vitesse de déformation de 5 x 10™* s~ (§ 5.1.2) qui correspond a celle qui est observée lors du
soudage. En effet, les travaux de Sinclair et al. (2006) montre que la taille de grain a une influence sur
I’écrouissage isotrope particulierement lorsque celle-ci est inférieure a 50 um. L’objectif est donc de
savoir si I'effet de la taille de grain sur I’écrouissage isotrope est négligeable pour des valeurs de taille
de grain supérieures a 50 um et pour l'alliage NY690. Dans la gamme de température étudiée (25°C-
1000°C), la croissance de grains est négligeable d’aprés les résultats de Diano et al. (1989) du fait de
I’ancrage des joints de grains par les carbures de chrome [Noecker Il et Dupont (2009)]. L’effet de la
taille de grain sur la limite d’élasticité [Hall (1951), Petch (1953)] est également quantifié. L'influence
de la taille de grain sur la limite d’élasticité et sur I'écrouissage isotrope a chaud est relativement
méconnue d’ou l'intérét de quantifier leurs effets également a 750°C. Cette température a été définie
a partir de la caractérisation mécanique de I'alliage NY690 en fonction de la température (§ 5.1.1.2).
L'influence de la taille de grain a été étudiée pour une valeur moyenne comprise entre 75 um et 340
pum correspondante a la gamme de variation observée lors du soudage [Noecker Il et Dupont (2009)].

L'effet de la présence de carbures de chrome aux joints de grain est également étudié a 25°C et a 750°C
pour une vitesse de déformation de 5 X 10™* s™1 (§ 5.1.2) car la fraction volumique et la morphologie
des carbures de chrome peuvent évoluer lors du soudage (§ 4.2.2). L’état de précipitation de carbures
de chrome choisi est celui qui est susceptible d’avoir le plus d’influence sur le comportement
mécanique (§ 4.3). L'impact de la présence de carbures de chrome Cry3Cs sur la limite d’élasticité, les
caractéristiques a rupture et sur |’écrouissage est relativement méconnu pour cet alliage NY690. Il est
nécessaire de quantifier I'effet de la présence de carbures de chrome sur le comportement mécanique.

Enfin, le 3™ objectif est de quantifier la cinétique de restauration statique aprés des traitements
thermiques allant de 650°C a 900°C (pour des temps de maintien compris entre 10 et 10 000 s) en
suivant la méme méthodologie que Luton et al. (1980). La cinétique de restauration statique est
étudiée aprés une faible déformation a 25°C (¢ = 0.04) correspondante au niveau de déformation
observée pour quelques cycles de soudage. La cinétique de restauration statique est liée a I'évolution
de la densité de dislocations en I'absence de sollicitations mécaniques. Cette étude permet aussi une
décomposition de I'effet du temps de maintien et de la vitesse de déformation sur les mécanismes de
restauration (§5.3.2).
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5.1.1 Comportement mécanique a I’état de réception

Avant d’étudier I'influence de la microstructure sur le comportement en traction, I'alliage NY690 a tout
d’abord été caractérisé a I'état de réception afin de déterminer les différents régimes d’écrouissage
en fonction de la température et de la vitesse de déformation. Les caractéristiques a rupture ont
également été déterminées et comparées avec les spécifications du certificat de I'alliage NY690 a I’état
de réception.

5.1.1.1 Caractéristiques de I’alliage NY690 a 25°C

La limite d’élasticité de I'alliage NY690 a réception est de 300 MPa a 25°C (fig. 5.1.a), celle-ci est
cohérente avec celle du certificat (266 a 317 MPa). Le taux de striction, I'allongement a rupture et la
contrainte conventionnelle a rupture sont déterminés (cf. section 3.5.3 et 3.5.7) en réalisant trois fois
les essais de traction a rupture. Cet alliage est tres ductile comme c’est le cas pour les alliages de nickel
non durcis par la précipitation, donnant une trés bonne aptitude au soudage (§ 2.1.4). Les
caractéristiques a rupture sont également conformes aux spécifications du certificat (fig. 5.1).
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Figure 5.1 : caractéristiques a I'état de réception a 25°C et a une vitesse de déformation de 1073 s7 1 :
limite d’élasticité a 0.2%, b) taux de striction, c) allongement en rupture, d) contrainte conventionnelle

a rupture.
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5.1.1.2 Influence de la température

L'influence de la température a été étudiée sur le comportement en traction de 25°C a 1100°C a une
vitesse de déformation de 10™% s~ 3 I'état de réception. La valeur de limite d’élasticité a 0.2% diminue
significativement de 300 MPa a 25°C a 200 MPa a 300°C. Celle-ci diminue faiblement entre 300°C (206
MPa) et 750°C (150 MPa) pour une vitesse de déformation de 10~*s™1 puis diminue fortement au-
dela de 750°C (fig. 5.2b). L'effet de la température sur la limite d’élasticité sera discuté le chapitre
suivant (§ 6.1.3). Le module de Young est également déterminé en fonction de la température ce qui
est nécessaire pour exploiter les courbes de traction et modéliser le comportement mécanique (fig.
5.2a).

250 4 (a) 350 - (b)
— } £ 300 {1
& 200 A t =
s 250 -
s F 5
g 150 A § g g 200 - }
g s .
; 100 4 ‘é 150 T '} f
= T
K o 100 4 ¥ "
4 -
S 50 % 50
E
0 T T T T 1 -t 0 T T T T 1
0 200 400 600 800 1000 1] 200 400 600 800 1000
Température (°C) Température (°C)

Figure 5.2 : évolution du module de Young (a) de la limite d’élasticité a 0.2% en fonction de la
température 3 une vitesse de déformation de 10™*s™1, 4 I'état de réception.

De 25°C a 600°C, I’écrouissage est relativement linéaire excepté en tout début de déformation (fig.
5.3a). Un régime stationnaire est atteint a partir de 650°C pour une vitesse de déformation de
10~*s~1. A partir de 800°C, le comportement mécanique est presque parfaitement viscoplastique
avec un faible écrouissage (fig. 5.3b).
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Figure 5.3 : courbes contrainte vraie — déformation vraie a une vitesse de déformation de 10™*s~* de
25°C a 650°C (a) et de 750°C a 1000°C (b), a I’état de réception.

Entre 25°C et 600°C, I’évolution du taux d’écrouissage montre deux régimes (fig. 5.4). Le premier
régime est caractérisé par un taux d’écrouissage élevé qui diminue rapidement jusqu’a 2000 MPa.
Dans le deuxieme régime, le taux d’écrouissage est a peu prés constant pour une déformation
supérieure a 0.02. Entre 500°C et 700°C, la limite d’élasticité et le taux d’écrouissage évoluent peu si
bien que le comportement mécanique est relativement proche a 600°C et a 650°C. Cependant, un
troisieme régime apparait a 650°C au cours duquel le taux d’écrouissage diminue linéairement en
fonction de la contrainte, cela peut étre attribué au début de la restauration dynamique [Venkatesh et
Rack (1998)].
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Figure 5.4 : courbes d’écrouissage entre 25°C et 600°C (a) et entre 650°C et 800°C (b) a une vitesse de

déformation de 10™*s~1 3 I'état de réception.

5.1.1.3 Influence de la vitesse de déformation

Influence de la vitesse de déformation a 25°C

Les courbes contrainte — déformation en compression sont présentées en figure 5.5a en fonction de la
vitesse de déformation. Le coefficient de sensibilité a la vitesse est relativement faible a 25°C dans le
régime quasi-statique et peut étre défini par la relation suivante :

‘ d(Ino)
a(ln e'p)

(5.1)

T

Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation diminue faiblement en fonction de la
déformation plastique a 25°C (tableau 5.1). Dans les essais de saut de vitesse de déformation (fig.
5.5b), 'augmentation de contrainte est d’environ 10 MPa a chaque saut de vitesse. L'influence de la
vitesse de déformation (de 10™% s~ 3 1072 s™1) sur la limite d’élasticité et sur le taux d’écrouissage
peut donc étre négligée a 25°C

Déformation

. 0.03 0.05 0.10 0.15
plastique

A 0.010 0.011 0.005 0.001

Tableau 5.1: valeur de coefficient de sensibilité a la vitesse en fonction de la déformation plastique.
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Figure 5.5 : courbes contrainte — déformation en compression (a) et essais de saut de vitesse en
traction (b).

Influence de la vitesse de déformation a 750°C

Du fait des incertitudes de mesure a I’état de réception dues aux hétérogénéités microstructurales, il
est difficile de quantifier précisément I'effet de la vitesse de déformation sur la limite d’élasticité. La
vitesse de déformation semble néanmoins avoir une faible influence sur la limite d’élasticité a 0.2%
mais celle-ci a une influence significative sur I’écrouissage et sur la contrainte en régime stationnaire
a 750°C (fig. 5.6a). En effet, la contrainte en régime stationnaire est de 205 MPa a une vitesse de
déformation de 10™*s™! et elle est de 435 MPa a une vitesse de déformation de 5 x 107 3s™1. Par
ailleurs, seul le troisieme régime de déformation apparait a la plus faible vitesse de déformation. Les
régimes | et |l sont présents pour les vitesses de déformation de 1073 et 5 x 1035~ 1. Cela montre
I’effet important de la vitesse de déformation sur les mécanismes de la déformation plastique (fig.
5.6b).
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Figure 5.6 : courbes contrainte — déformation (a) et courbes d’écrouissage (b) a 750°C en fonction de
la vitesse de déformation a I'état de réception.

Influence de la vitesse de déformation a 900°C

L’écrouissage est relativement faible a 900°C et la contrainte dépend principalement de la vitesse de
déformation. Une variation anormale de la contrainte apparait au début de la déformation plastique,
particuliéerement 3 une vitesse de déformation de 5x 1073 s™1 (fig. 5.7a). Ces oscillations sont
clairement causées par une variation de la vitesse de déformation au début de I'essai de traction,
comme le montre la figure 5.7b (§ 3.5.7). A une vitesse de déformation de 9 x 1073571,
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I"augmentation de la contrainte est également une conséquence de I'augmentation de la vitesse de
déformation. L’écrouissage est seulement significatif a une vitesse de déformationde 4 x 1072 s 1 ce
qui met en évidence I'effet combiné de la température et de la vitesse de déformation qu’il faudra par
la suite prendre en compte pour la modélisation du comportement mécanique (cf. § 6.1).
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Figure 5.7 : courbes contrainte — déformation en fonction de la vitesse de déformation (a) et calcul de
la vitesse de déformation plastique (b) a 900°C.

5.1.2 Influence de la microstructure

L'influence de la taille de grain et de la présence de carbures de chrome sur le comportement en
traction monotone a été étudiée a 25°C et a 750°C pour une vitesse de déformation de 5 x 10~ % s~1
afin de quantifier leurs effets sur la limite d’élasticité et sur I'écrouissage. Des essais de traction a
rupture ont également été réalisés afin de mettre en évidence un éventuel effet des carbures de
chrome sur les caractéristiques a rupture.

a) Effets de la microstructure sur la limite d’élasticité

L'influence de la taille de grain sur la limite d’élasticité a 25°C est relativement faible (pour une taille
de grain moyenne supérieure & 75 um) avec une constante de Hall-Petch estimée 3 0.61 MN. m~3/2
(figs. 5.8 et 5.9). Pour le nickel pur polycristallin, la constante de Hall-Petch est de 0.16 MN. m~3/2
d’aprés Thompson (1975). D’aprés Shaw et al. (2008), cette différence est due a I'effet de durcissement
par solution solide.

La limite d’élasticité plus élevée pour I’échantillon AR s’explique surtout par une densité de dislocation
initiale de dislocations plus élevée. Celle-ci est en effet estimée a 3 x 103 m~2 pour I'échantillon AR
(cf. §4.1.3) et 3 1.5 x 10'3m~2 pour les échantillons FP et SS. Les carbures de chrome n’ont clairement
aucun effet sur la limite d’élasticité du fait de leur taille grossiere et de leur position aux joints de grains
(fig. 5.8b). La limite d’élasticité dépend donc principalement de la densité initiale de dislocations.
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Figure 5.8 : effet de la taille de grain (a) et de la précipitation des carbures de chrome (b) sur la limite
d’élasticité a une vitesse de déformation de 5 x 10™#s™1 et a 25°C.

Il est important de noter la dispersion significative de la limite d’élasticité (fig. 5.8a) qui est
principalement due aux hétérogénéités de taille de grain aussi bien pour les échantillons AR que pour
les échantillons SS et FP (§4.1.1 et §4.2.1). Afin de mieux quantifier I'effet de la taille de grain sur la
limite d’élasticité, d’autres essais mécaniques ont été effectués a 25°C (§3.5.6 et § 4.3) a partir
d’éprouvettes plus massives et avec une mesure de la déformation sur 25 mm (fig. 5.9). A 750°C, la
limite d’élasticité est peu dépendante de la taille de grain pour des valeurs moyennes comprises entre
75 um et 340 um (tableau 5.3 et fig. 5.10a). De méme, la présence de carbures de chrome n’occasionne
aucune modification de la limite d’élasticité a 750°C (fig. 5.10b). Par ailleurs, I'incertitude de mesure
sur la limite d’élasticité pour les échantillons SS et FP est relativement faible a cette température.
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Figure 5.9 : détermination de la constante de Hall-Petch a 25°C pour des valeurs moyennes de taille de
grain comprises entre 78 um et 364 um.
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Figure 5.10 : effet de la taille de grain (a) et de la précipitation des carbures de chrome (b) sur la limite
d’élasticité a une vitesse de déformation de 5 x 10~ % s™1 et 4 750°C.

b) Effets de la microstructure sur I’écrouissage

La figure 5.11 montre un tres faible effet de la taille de grain sur I'écrouissage en traction simple. Une
plus grande taille de grain provoque une légére diminution du taux d’écrouissage a 25°C (tableau 5.2)
du fait de leur taille grossiere tel que mentionné par Sinclair et al. (2006). Le taux d’écrouissage moyen
diminue faiblement de 2065 MPa pour I’échantillon AR a 1900 MPa pour I'échantillon SS (340 um).
L’écrouissage est relativement linéaire aprés une déformation de 0.02 et plus particulierement pour
les échantillons SS et FP. La présence de carbures de chrome aux joints de grain n’a pas d’effet sur
I’écrouissage en chargement monotone (fig. 5.11b). En effet, les courbes contrainte — déformation des
échantillons SS (90 um) et FP (105 um) sont rigoureusement identiques.
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Figure 5.11 : effet de la taille de grain (a) et de la précipitation des carbures de chrome (b) sur le
comportement en traction de I'alliage NY690 a 25°C pour une vitesse de déformation de 5 X 10™%*s™1.
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. Taille de grain Limite d’élasticité a Taux d’écrouissage
Etat microstructural

moyenne (um) 0.2% (MPa) (MPa)
AR (50 pm) 50 305+10 2065 + 25
SS (75 pm) 75 225+10 1970 £ 25
SS (90 pm) 90 220+ 15 1885 + 30
SS (340 pm) 150 205+10 1900 + 30
FP (105 pm) 105 225+ 15 1850 + 15

Tableau 5.2 : effet de la taille de grain sur la limite d’élasticité et sur le taux d’écrouissage a 25°C et a
une vitesse de déformation de de 5 x 107 #s™1.

A 750°C, la taille de grain et la précipitation des carbures de chrome ont trés peu d’effet sur
I’écrouissage (fig. 5.12). Une augmentation de la taille provoque un léger accroissement de la
contrainte en régime stationnaire de l'ordre de 20 MPa (tableau 5.3). Les courbes contraintes —
déformations différent uniguement pour I’échantillon AR qui a une densité de dislocations plus élevée.
La différence de comportement mécanique entre I'éprouvette AR et les autres éprouvettes peut
s’expliquer par la manifestation de I'effet Portevin Le-Chatelier. En effet, des décrochements
apparaissent sur les courbes contraintes - déformation uniqguement pour les échantillons SS et FP. Une
plus faible densité de dislocations peut promouvoir I'effet Portevin Le-Chatelier (PLC) en début d’essai
du fait de I'interaction entre les atomes de soluté et les dislocations mobiles. L’effet PLC encore appelé
vieillissement dynamique est observé entre 300°C et 750°C avec les plus forts décrochements entre
500°C et 700°C pour une vitesse de déformation de 10™*s™1. L’effet PLC sur le comportement
mécanique sera discuté dans le chapitre suivant (§ 6.1.3.3) notamment a 750°C et pour différents états
microstructuraux.
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Figure 5.12 : effet de la taille de grain (a) et des carbures de chrome (b) sur le comportement en
traction de I'alliage NY690 a 750°C et pour une vitesse de déformation de 5 x 10~ 4s™1,
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. Taille de grain Limite d’élasticité a Contrainte en régime
Etat microstructural

moyenne (um) 0.2% (MPa) stationnaire (MPa)
AR (50 pm) 50 150+ 10 2805
SS (75 um) 75 124 +2 298 +2
SS (90 um) 90 126+3 306 +2
SS (340 um) 150 134+ 2 322+2
FP (105 pm) 105 129 +1 299 +2

Tableau 5.3 : effet de la taille de grain sur la limite d’élasticité et sur la contrainte en régime
stationnaire & 750°C et a une vitesse de déformation de de 5 x 10~ *s™1,

c) Effets de la microstructure sur le comportement a rupture

La présence de carbures de chrome aux joints de grains a peu d’incidence sur les valeurs de striction
et d’allongement a rupture a 25°C (fig. 5.13) ce qui est conforme aux résultats obtenus par Wang et
Gan (2001) pour I'alliage Inconel 600 (de composition proche du NY690). La rupture est ductile avec un
profil de rupture similaire pour les éprouvettes SS (90 um) et FP (105 um) comme le montre la figure
5.15. Tandis que la valeur de contrainte conventionnelle a rupture est similaire (fig. 5.14a) pour les
états microstructuraux SS (90 um) et FP (105 um), la contrainte vraie a rupture est beaucoup plus faible
pour I'éprouvette avec carbures de chrome (fig. 5.14b). Cela est d( a une forte diminution de I'effort
juste avant la rupture pour I’échantillon FP (105 pum).
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Figure 5.13 : influence de la microstructure sur le comportement a la rupture a 25°C : striction (a),
allongement a rupture mesuré par vidéo-extensometrie (§ 3.5.3) (b).
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Figure 5.14 : influence de la microstructure sur le comportement a la rupture a 25°C: contrainte
conventionnelle a rupture (a) et contrainte vraie a rupture (b).

FP(105 pm)

Figure 5.15 : Striction a rupture observée par vidéo-extensométrie (§ 3.5.3) pour les échantillons SS
(90 um) (a) et FP (105 um) (b).

En conclusion, I'influence de la taille de grain et de la présence des carbures de chrome a une influence
mineure sur le comportement mécanique a 25°C et a 750°C en chargement monotone. Atempérature
ambiante, la faible influence de la taille de grain sur la limite d’élasticité et sur I'écrouissage est due a
une valeur moyenne grossiére (taille moyenne supérieure a 50 um). Les carbures de chrome n’ont
clairement aucun effet sur la limite d’élasticité et sur I'écrouissage isotrope du fait de leur taille
grossiere et de leur position aux joints de grains. Du fait de I’activation thermique des mécanismes de
restauration, les interactions avec les joints de grains ne sont plus des obstacles aux déplacements des
dislocations a 750°C. Les résultats montrent que le comportement mécanique est principalement
dépendant de la densité initiale de dislocations.
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5.2 Comportement mécanique en chargement cyclique

Dans cette partie, I'influence de la température et de la microstructure sur le comportement cyclique
est également étudiée. L'objectif est de quantifier |'effet de la taille de grain et de la présence de
carbures de chrome sur I'écrouissage cinématique. Les essais cycliques préliminaires ont été tout
d’abord réalisés a I'état de réception pour différents types de chargement a déformation imposée
(chargement symétrique et non symétrique, chargement a niveau de déformation variable). Cette
série d’essais a permis ensuite d’adapter la géométrie et le dispositif expérimental pour caractériser
I'influence de la température et de la microstructure sur le comportement cyclique.

Le tableau 5.4 indique les essais cycliques préliminaires réalisés sur la machine Schenck — 250 kN a

|’état de réception. Pour vérifier la répétabilité de I'essai cyclique, le premier essai a + 2% de
déformation a été dupliqué. Les essais cycliques AR 1, AR 2 et AR 3 ont aussi pour objectif de
caractériser le durcissement cyclique et de déterminer le nombre de cycles pour atteindre le régime
stabilisé [Chaboche (2008)]. Des essais cycliques avec un chargement non symétrique (¢ = 1% en
traction et € = —0.5% en compression) ont également été réalisés puisque dans les conditions réelles
de soudage, le chargement cyclique n’est pas nécessairement symétrique (fig. 5.16a). Dans le but de
valider les lois de comportement identifiées, des essais cycliques a chargements croissants et
décroissants ont également été réalisés a I'état de réception (fig. 5.16b).

Référence T(°C) Niveau de déformation (%)
AR1 25 2
AR 2 25 2
AR 3 25 1
AR 4 25 +1-05
AR5 25 +(05-1-2-1-0.5-2)

Tableau 5.4 : essais cycliques réalisés sur la machine hydraulique Schenck-250 kN a I'état de réception
a3 25°C et a une vitesse de déformation de 1073 s™1.
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Figure 5.16 : a) déformation imposée en fonction du temps pour I'essai AR 4, b) déformation imposée
en fonction du temps pour I'essai AR 5.

78

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2016LYSE|I024/these.pdf
© [J. Blaizot], [2016], INSA Lyon, tous droits réservés



L'influence de la taille de grain et de la présence des carbures de chrome sur le comportement cyclique
(tableau 5.5) a également été étudiée a 25°C et a 750°C a une vitesse de déformation de 5 x 10~ 4s1
et en utilisant la machine hydraulique traction/torsion MTS-809 (§ 3.5.6) disposant d’un chauffage par
effet Joule [Maisonnette (2010), Maisonnette (2011)]. Dans le but de valider les résultats obtenus, des
essais cycliques avec des chargements croissants et décroissants (tableau 5.6) ont été effectués pour
les éprouvettes SS (78 um) et SS (153 um).

Pour réaliser les essais cycliques a chaud, I’éprouvette est chauffée jusqu’a la température de consigne
a une vitesse de chauffage de 20°C/s. L'essai cyclique commence aprés un temps de maintien de 100
s a latempérature de consigne afin de stabiliser la température dans I'éprouvette (§ 3.5.6). L'influence
de la température sur le comportement cyclique a été étudiée de 25°C a 900°C a une vitesse de
déformation de 5 x 10~*s™1 4 I'état de réception (tableau 5.5).

Référence T(°C) Niveau de déformation (%)
25 1.0
750 +0.5
AR (50 um)
850 +0.5
900 +0.5
25 1.0
SS (78 um)
750 0.5
25 +1.0
SS (153 um)
750 +0.5
25 +1.0
SS (364 um)
750 0.5
25 +1.0
FP (105 um)
750 +0.5

Tableau 5.5 : matrice d’essais pour caractériser I'influence de la microstructure et de la température
sur le comportement cyclique a une vitesse de déformation de 5 x 10™*s™1,

Référence T(°C) Niveau de déformation (%)
SS (78 um) 25 +(03-0.6-0.9-0.6-0.3-0.9)
SS (153 um) 25 +(03-0.6-0.9-0.6-0.3-0.9)

Tableau 5.6 : essais cycliques de validation & 25°C et a une vitesse de déformation 5 X 10~*s™1 pour
les états microstructuraux SS (78 um) et SS (153 um).
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5.2.1 Comportement cyclique a I’état de réception et a 25°C

Les valeurs de limite d’élasticité sont bien inférieures a celles obtenues précédemment (tableau 5.2)
avec des valeurs comprises entre 257 MPa et 270 MPa (tableau 5.7). Ces valeurs peuvent étre causées

par une taille de grain bien supérieure a 50 um et ce point sera discuté dans le chapitre suivant ($§
6.2.4).

A I'état de réception, un fort durcissement cyclique est observé de I'ordre de 250 MPa pour les essais
AR 1 et AR 2 au bout de 10 cycles. Les mémes niveaux de contraintes sont observés en traction et en
compression durant un chargement pour les essais AR 1 et AR 2. En chargement non symétrique (fig.
5.18b), le méme niveau de contrainte est observé en traction et en compression mais avec un
important jeu dans les mors. Ce jeu dans les mors est probablement di a une déformation des cales
en bronze (cf. fig. 3.18, § 3.5.6) ce qui a conduit a utiliser la machine MTS-809 pour I'étude de
I'influence et la microstructure sur le comportement cyclique a 25°C (§ 5.2.2.). Le durcissement

cyclique est un peu plus faible en chargement non symétrique qu’en chargement symétrique (tableau
5.7).

-1.0E-02  0.08+00 1.0E-02 4
-200 - /

Contrainte (MPa)

Deéfemation (%) Défemation (%)
Figure 5.17 : répétabilité de I'essai cyclique AR 1 (a) et AR 2 (b) réalisé sur la machine hydraulique

Schenck 250 kN en imposant 10 cycles de + 2% & une vitesse de déformation de 1073 s~ 1.
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(a) (b)

- 400
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Figure 5.18 : essais cycliques réalisés sur la machine hydraulique Schenck 250 kN en chargement

symétrique + 1% (a) et en chargement non symétrique +1 % — 0.5 % (b) a une vitesse de déformation
de 1073 s~1 3 I'état de réception a 25°C.
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Réf. 0y029% (MPa)  Opaxn=1 (MPa)!  Opaxn=10 (MPa)? Ao (MPa)?

AR1 263 320 514 251
AR 2 262 342 503 241
AR 3 270 297 422 152
AR 4 257 286 394 137

Tableau 5.7 : valeurs de limite d’élasticité et de durcissement cyclique a I’état de réception.

1. Omaxn=1 est la contrainte vraie maximale lors de la premiére rampe en traction
2 Omax N=20 €St |a contrainte vraie maximale en traction au bout de 10 cycles
*: Ao est le durcissement cyclique calculé par la relation Gy v=10 — Oy0.2%

Lors des essais cycliques effectués a différents niveaux de déformation imposée, I'amplitude des cycles
dépend fortement des cycles précédents. Du fait de la déformation plastique cumulée et donc de
I"accroissement de la densité de dislocations, les cycles se stabilisent plus rapidement (fig. 5.20). Lors
gue le niveau de déformation imposée décroit a nouveau, le niveau de contrainte atteint (par exemple

28me série de cycles de déformation a +0.5%) est plus important que lors de la 1% série comme le

montrent les figures 5.19d et 5.20. Les essais cycliques a plusieurs niveaux de déformations permettent
de mettre en évidence I'effet mémoire [Nouailhas (1988), Chaboche (2008)]. Cette mémorisation de
la déformation antérieure a également été observée pour |'acier austénitique 316L [Nouailhas (1988)].

550 - £ =2.0%
‘E‘ e=2% . geenone
& 500 - ot e=1% .’
E . . *tvea.,,
€ 450 - o
Z Ezl@. S e=05%
©c 400 -
b . Mémorisation des cycles
E 350 4¢= 0_?3/2“ _________________ précédents.
£ 300 4.
©
£ 250 -
S
200 1 1 1 || 1
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Nombre de cycles

Figure 5.19 : évolution de la contrainte maximale en traction au cours de chargement cyclique
croissant et décroissant (cf. fig. 5.20) de I'alliage NY690 a I'état de réception, a 25°C et a une vitesse
de déformation de 1073 s~ 1,
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Figure 5.20 : essais cycliques réalisés sur la machine hydraulique Schenck 250 kN a I'état de réception
,a25°C et a une vitesse de déformation de 10~3s~1 avec des chargements croissants et décroissants :

8 cycles £ 0.5 % (a), 8 cycles £ 1.0 % (b), 8 cycles + 2.0 % (c), 8 cycles £ 1.0 % (d), 8 cycles + 0.5 % (e),

8 cycles £ 2.0 % (f).
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5.2.2 Influence de la microstructure et de la température

5.2.2.1 Effets de la microstructure a 25°C

Une plus grande taille de grain a pour effet de diminuer légerement la limite d’élasticité (fig. 5.9)
comme évoqué précédemment (§5.1.2). La premiére transition élasto-plastique est progressive pour
I’échantillon SS (78 um) ce qui peut étre attribué aux hétérogénéités de taille de grain (cf. § 4.2.1). La
contrainte maximale en régime stabilisé diminue sensiblement lorsque la taille de grain augmente (fig.
5.21) cependant le durcissement cyclique total oy,ax =20 — Ty0.29, dépend peu de la taille de grain (cf.
tableau 5.8).

(a) 600 - (b) 600 -

200 A

-0.0 -0.005 0 0.00 0.01
-200 4

Contrainte vraie (MPa)
Contrainte vraie (MPa)
P

SS (78 pm) SS (364 pm)

-600 - -600 -
Déformation vraie Déformation vraie

Figure 5.21 : influence de la taille de grain sur le comportement cyclique a 25°C et a une vitesse de
déformation de 5 x 10™*s™1 : a) 78 um, b) 364 um.

Le comportement mécanique des alliages métalliques contenant des précipités dépend des
parameétres régissant les interactions dislocations / précipités c’est-a-dire la taille et la fraction
volumique des précipités ainsi que des structures cristallines respectives de la matrice et du précipité
comme mentionné par Magnin et al. (1984) et plus récemment par Bardel et al. (2015). La figure 5.22
montre I'influence de présence des carbures de chrome sur le comportement cyclique. Ceux-ci ont une
trés faible influence sur la limite d’élasticité et sur les premiers cycles du fait de leur présence aux joints
de grain, de leur taille grossiére (quelques pum) et de leur faible fraction volumique [Wang and Gan
(2001), Magnin et al. (1984)] néanmoins ils provoquent un durcissement cyclique important au-dela
d’une dizaine de cycles. Le durcissement cyclique par les carbures de chrome a également été observé
pour I'alliage 617 [Bhanu Sankara Rao et al. (1988)], qui a également une teneur en chrome élevée (23
% pds) mais qui contient aussi du cobalt et molybdéne. Le durcissement cyclique causé par la présence
de carbures de chrome peut étre d{i a une accumulation de dislocations au voisinage des carbures de
chrome causant de I’écrouissage cinématique. Les essais cycliques pour I'état microstructural FP ont
été dupliqués et les résultats montrent une trés bonne répétabilité des traitements thermiques
(1150°C-1 h + 900°C-1000 s) et de I'essai cyclique (fig. 5.23). Les valeurs de limite d’élasticité et des
contraintes maximales en traction pour 1 et 20 cycles sont en effet trés proches avec une différence
de seulement 3 MPa pour la limite d’élasticité (cf. tableau 5.8).
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Figure 5.22: effet de la précipitation des carbures de chrome en chargement cyclique sur le

comportement cyclique a une vitesse de déformationde 5 X 10

—4-S—1

eta 25°C: a) courbes contrainte

vraie - déformation vraie, b) courbes contrainte vraie — déformation plastique cumulée.

Réf. 0y0.2% (MPa) Omaxn=1 (MPa)'  OyaxN=20 (MPa)? Ao (MPa)?
AR (50 pm) 311 335 510 199
SS (78 um) 249 292 459 210
SS (153 pum) 231 253 447 216
SS (364 pm) 212 239 429 217
FP (78 um) 240 /243 281 /284 521 /530 281 /287
Tableau 5.8 : influence de la microstructure sur le durcissement cyclique a 25C°.
1. Omax N=1 €st la contrainte vraie maximale lors de la premiére rampe en traction
2 0max N=20 €St la contrainte vraie maximale en traction au bout de 20 cycles
*: Ao est le durcissement cyclique calculé par la relation Opmax v=20 — Oy0.2%
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Figure 5.23 : répétabilité de 'essai cyclique a 25°C et & vitesse de déformation de 5 x 10~ *s™1 réalisé

pour I'état microstructural FP (78 pum).
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5.2.2.2 Effets de la température

A 750°C et pour une vitesse de déformation de 5 X 10™% s™1, I’écrouissage est relativement important
avec de forts décrochements de |'effort, attribués a I’effet PLC comme c’était le cas en traction. Du fait
des interactions entre les dislocations et les éléments en solution solide a savoir le chrome et le
carbone occasionnant une sensibilité inverse a la vitesse de déformation, d’importants décrochements
de la contrainte sont visibles sur les figures 5.24b et 5.25. Le vieillissement dynamique en sollicitations
cycliques a également été observé pour I'alliage 617 a 750°C d’aprés Bhanu Sankara Rao et al. (1988)
et persiste pour un grand nombre de cycles. Récemment, le vieillissement dynamique a également été
observé pour d’autres alliages de nickel et base chrome dans une grande gamme de température (300-
800°C) par Chaboche et al. (2013). Le vieillissement dynamique provoquerait un durcissement cyclique
lent mais trés prononcé dans cette gamme de température. La persistance de |'effet PLC malgré une
déformation plastique cumulée conséquente pourrait étre liée a une densité de dislocations plus faible
gu’en chargement monotone (cf. section 5.1.1). L'effet PLC se produit dans des conditions de
température et de vitesse de déformation précise et dépend beaucoup des conditions d’essais.
L'utilisation d’'un extensometre pour imposer la déformation exacerbe grandement I'effet PLC aussi
bien pour les essais de traction que pour les essais cycliques. Du fait du chargement complexe
rencontré en soudage, I'effet PLC est supposé ne pas se produire et donc avoir peu d’influence sur le
comportement mécanique.

Le durcissement cyclique est encore marqué a 750°C (fig. 5.24b) mais est tres faible a 850°C (fig. 5.24c)
du fait des mécanismes de restauration tels que la montée des dislocations et du glissement dévié
[Estrin (2007)] (§ 6.1.1). Un petit pic visible en début d’essai a 850°C et a 900°C semble étre liée a une
variation de la vitesse de déformation comme cela a été observé en traction a 900°C (cf. §5.1.1.3).
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Figure 5.24 : effet de la température sur le comportement cyclique de 25°C a 900°C a I'état de

réception et a une vitesse de déformation de 5 x 10~%s™1 : a) 25°C, b) 750°C, c) 850°C, d) 900°C.
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5.2.2.3 Effets de la microstructure initiale a 750°C

A 750°C, le comportement cyclique semble relativement peu dépendant de la taille de grain et de Ia
présence de carbures de chrome avec un effet PLC marqué pour tous les états microstructuraux (fig.
5.25). La limite d’élasticité et les contraintes maximales en traction et en compression sont cependant
plus élevées a I'état de réception (AR). Afin de mieux exploiter les courbes d’essais cycliques,
I’enveloppe est déterminée mais en conservant une marge de 10 MPa afin de ne pas dénaturer les
courbes expérimentales (fig. 5.26). L’évolution de la contrainte maximale en traction au cours de 'essai
cyclique a 750°C est également représentée pour chaque état microstructural. Du fait des incertitudes
de mesure, le comportement cyclique semble relativement similaire pour les échantillons SS (78 um),
SS (153 um) et FP (78 um) pour les 20 premiers cycles (fig. 5.27).

L’évolution de la contrainte maximale en chargement cyclique est similaire au comportement observé
en traction avec une saturation plus rapide pour I'’échantillon AR (fig. 5.27b) a 750°C. Par ailleurs, la
contrainte de saturation est de 250 MPa ce qui est trés proche de la valeur de contrainte en régime
stationnaire en traction qui est de 278 MPa. A l'inverse, les valeurs de contrainte de saturation pour
les échantillons SS et FP sont trés inférieures aux valeurs de contrainte en régime stationnaire en
traction (fig. 5.27b). En effet, la valeur de contrainte maximale en traction au bout de 20 cycles est de
220 MPa tandis que la valeur de g, est supérieure a 300 MPa en traction pour les échantillons SS (cf.
tableau 5.9). Les échantillons SS et FP ayant une densité initiale de dislocations plus faible manifeste
un durcissement cyclique et un effet PLC plus marqué qu’a I'état de réception. Ceci semble confirmer
les résultats de Chaboche et al. (2013) attestant d’un durcissement cyclique lent et persistant
provoqué par I'effet PLC.

Etat microstructural OmaxN=10 (MPa) Omaxn=20 (MPa) o Traction (MPa)
AR (50 pum) 249 280
SS 2103212 2162221 298 a 322
FP 213 230 299

Tableau 5.9 : valeur de contrainte maximale en traction au bout de 10 cycles et de 20 cycles et de
contrainte en régime stationnaire en traction a 750°C et a une vitesse de déformationde 5 x 10~* s~ 1.

Du fait de I'activation des mécanismes de restauration, les interactions dislocations/carbures de
chrome et dislocations/joints de grains semblent avoir beaucoup moins d’influence sur le
comportement mécanique a 750°C. En chargement monotone comme en chargement cyclique, la taille
de grain et la présence de carbures de chrome ont donc peu d’effets sur le comportement mécanique
a 750°C. Le comportement mécanique dépend principalement de la densité initiale des dislocations et
des interactions dislocations /dislocations et des interactions dislocations / soluté dans les conditions
d’essais.
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Figure 5.25: effet de la microstructure sur le comportement cyclique a 750°C a une vitesse de
déformation de 5 x 10™*s™1,
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Figure 5.26 : effet de la microstructure sur le comportement cyclique a 750°C a une vitesse de
déformation de 5 x 10~*s™1 en conservant uniquement I’enveloppe.
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Figure 5.27 : évolution de la contrainte maximale en traction en chargement cyclique (a) et courbes
contrainte — déformation en traction (b) a 750°C et & une vitesse de déformationde 5 x 10~* s~ pour
différents états microstructuraux.

A partir de la caractérisation du comportement cyclique en fonction de la température et de la
microstructure, les conclusions suivantes peuvent étre tirées :

» a 25°C, un durcissement cyclique important est observé pour tous les états microstructuraux
de référence avec une forte influence de la présence de carbures de chrome sur le
durcissement cyclique au-dela de 10 cycles,

» a 25°C, la taille de grain a pour effet de diminuer la limite d’élasticité et de diminuer la
contrainte de saturation,

» a 750°C, I'effet Portevin — Le Chatelier est observé dans les conditions d’essais a 750°C mais
celui-ci est plus marqué avec une saturation des amplitudes plus lente pour les échantillons SS
et FP a vitesse de déformationde 5 x 10~ % s™1,

» a750°C, le durcissement cyclique est significatif tandis que celui-ci est négligeable a 850°C et
4 900°C pour une vitesse de déformation de 5 X 10™% s~ et 3 I'état de réception.

L'influence de la microstructure, de la vitesse de déformation et de la température sur le
comportement mécanique a donc été étudiée mais il est également nécessaire d’étudier I'influence
du traitement thermique. Celui-ci a pour effet de modifier la taille de grain (§ 4.2.1) et I'état de
précipitation des carbures de chrome (§ 4.2.2) dont I'impact sur le comportement en traction (§ 5.1.2)
et en chargement cyclique a été quantifié dans ce chapitre. Le traitement thermique a également pour
effet de restaurer I'alliage par restauration statique ou recristallisation statique. La recristallisation
statique n’a pas été étudiée ici car une déformation cumulée de 8% est nécessaire pour activer ce
processus de restauration [Sakai et al. (1988)] or en soudage, les niveaux de déformation plastique par
cycle sont relativement faibles (1 a 2%). Dans les conditions de soudage et lors du traitement
thermique de détensionnement, le métal peut également se restaurer du fait de la restauration
statique qui a pour effet de diminuer la densité de dislocations.
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5.3 Cinétique de restauration statique

La cinétique de restauration statique a été étudiée entre 650°C et 900°C avec des temps de maintien
compris entre 10 s et 1000 s (tableau 5.9), aprés un traitement thermique préliminaire a 800°C pendant
24h. En effet, la cinétique de restauration statique dépend de I'énergie emmagasinée dans le métal
[Sakai et al. (1988)]. Tous les traitements thermiques ont été effectués dans le domaine de
température ol la croissance de grains est négligeable c’est-a-dire pour une température inférieure a
1000°C (cf. 4.2.1). La méthode utilisée pour déterminer la cinétique de restauration statique est la
suivante :

1) traitement thermique a 800°C pendant 24h au four pour restaurer I'alliage (§ 3.3.1)

2) déformation imposée jusqu’a 0.04 a 25°C et a une vitesse de déformationde 10™* s™1 (§ 3.5.2)

3) traitement thermique : chauffage a 100°C/s, maintien a la température de consigne puis

trempe a I'eau sous effort nul (§ 3.3.2)
4) déformation supplémentaire de 0.04 a 25°C et & une vitesse de déformation de 10~ %s~1

T (°C) Temps de maintien (s) Déformation initiale
650 10? 10* 0.04
750 10 10? 10° 10 0.04
900 10 10° 0.04

Tableau 5.10 : matrice d’essais pour caractériser la cinétique de restauration statique de 650°C a 900°C
a une vitesse de déformation de 10~ 4s™1.

La proportion de restauration statique f,. est calculée de la maniére suivante [Luton et al. (1980)] :

Oy1 — Oy

frs Omax — Oy0 (5-1)
Dans I’équation 5.1, g, représente la limite d’élasticité mesurée aprés un traitement thermique de
800°C pendant 24h (mesurée a I'étape 2). g4, €st la valeur de contrainte vraie maximale mesurée
durant le premier essai de traction (étape 2) tandis que o, est la limite d’élasticité déterminée a
I'étape 4 aprés le traitement thermique (cf. fig. 5.29). En I'absence de restauration statique, g,,; est
trés proche de 0,4, comme le montre la figure 5.29a.

Pour tous les essais réalisés, la proportion de restauration statique ne dépasse pas les 50% (fig. 5.28),
en effet ce processus de restauration ne permet pas de restituer intégralement les propriétés initiales
du matériau [Jaoul (1965), Luton et al. (1980)]. La proportion de restauration statique croit de maniére
exponentielle en fonction du temps de maintien (fig. 5.28) avec un temps d’incubation d’au moins 10
secondes a 750°C et d’au moins 100 secondes a 650°C. La cinétique de restauration statique a 750°C
pour I'alliage NY690 apres une déformation totale de 0.04 est similaire a celle obtenue par Sakai et al.
(1988) pour du nickel pur polycristallin. A 900°C, I'alliage se restaure pour de trés faibles temps de
maintien avec une proportion de restauration voisine de 40%.

Pour évacuer les contraintes résiduelles lors du soudage, un traitement thermique de
détensionnement est fréquemment réalisé a une température voisine de 650°C durant 3h. D’apres les
résultats obtenus, ce traitement thermique entrainerait donc une diminution sensible de la limite
d’élasticité.
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Nickel pur polycristallin a 777°C
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Figure 5.28 : cinétique de restauration statique aprés une déformation vraie de 0.04 a une vitesse de

déformation de 10~ *s 1.
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Figure 5.29 : courbes contrainte — déformation (25°C, ¢ = 10~* s~1) sans traitement thermique (a) et
avec un traitement thermique de 10 000 s a 750°C.
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5.4 Syntheése

Le comportement mécanique de I'alliage NY690 en fonction de la température peut étre divisé en 3
domaines :
» 25°C-650°C : comportement élasto-plastique avec un écrouissage linéaire et peu dépendant
de la vitesse de déformation
» 650°C-900°C : comportement élasto-plastique avec une saturation de I'écrouissage du fait de
I'activation des mécanismes de restauration dépendant par ailleurs de la vitesse de
déformation
» au-dela de 900°C : comportement élasto-viscoplastique avec un écrouissage négligeable

Le comportement en chargement cyclique a été caractérisé a 25°C, 750°C, 850°C et a 900°C :

» a25°C: le durcissement cyclique est important (de I'ordre de 200 MPa pour une amplitude de
déformation de 1%) avec une lente stabilisation pour tous les états microstructuraux de
référence étudiés

» a 750°C: le durcissement cyclique est encore conséquent avec d’importants décrochements
sur les courbes cycliques qui peuvent étre attribués a I'effet Portevin Le-Chatelier

» a850°C et a 900°C: le durcissement cyclique est négligeable et le comportement mécanique
est similaire a celui observé en chargement monotone

L’effet Portevin — Le Chatelier se manifeste dans les conditions d’essais (asservissement a vitesse de
déformation constante) en chargement monotone et en chargement cyclique entre 300°C et 750°C. Le
comportement mécanique en traction et en chargement cyclique est nettement différent pour les
échantillons SS ayant une densité de dislocations plus faible qu’a I’état de réception a 750°C et pour
une vitesse de déformation de 5 x 10™*s~1. Cette plus faible densité de dislocations peut favoriser
I’effet PLC pour les échantillons SS et FP. L’effet PLC nécessite des conditions particuliéres en termes
de température et de vitesse de déformation et implique également que les bandes de localisation
puissent traverser |’échantillon. Compte tenu du chargement thermomécanique complexe se
produisant durant le soudage, il est peu probable que I'effet Portevin — Le Chatelier puisse se produire.
Les résultats des essais mécaniques en traction en chargement cyclique montrent que le
comportement mécanique de I’alliage NY690 dépend surtout de la densité initiale de dislocations et
de la taille de grain.

Les effets de la taille de grain sur le comportement mécanique sont les suivants :

» a25°C: une augmentation de la taille de grain diminue faiblement la limite d’élasticité avec
une constante de Hall-Petch de 0.61 MN. m~3/2

» a 25°C: la taille de grain a un effet négligeable sur le comportement en traction excepté en
tout début d’essai oU la transition élasto-plastique dépend fortement des hétérogénéités de
taille de grain

» a25°Cet en chargement cyclique : une augmentation de la taille de grain diminue faiblement
la contrainte de saturation

» a 750°C: la taille de grain a une faible influence sur le comportement mécanique aussi bien
traction qu’en chargement cyclique

La présence de carbures de chrome Cr3Cs n’a pas d’influence sur la limite d’élasticité et sur le

comportement mécanique en traction. Cependant, la présence de carbures de chrome provoque un
durcissement cyclique important au-dela de 10 cycles a 25°C.
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6. Modélisation du comportement mécanique

Le procédé de soudage a I'arc induit des variations intenses de température provoquant la fusion
superficielle des pieces a assembler. Les gradients thermiques générent de la dilatation différentielle
et de la déformation plastique qui sont a I'origine de I'apparition de contraintes et de déformations
résiduelles. La vitesse de déformation dépend de la vitesse de chauffage et de refroidissement et celle-
ci n"excéde pas 5 x 1073 s~1. Du fait de I"épaisseur importante des piéces (> 50 mm), un grand
nombre de passes est réalisé pour souder les pieces ce qui génere 5 a 10 cycles thermiques. Dans le
but d’améliorer la qualité des pieces soudées, il est nécessaire de pouvoir prédire les déformations et
les contraintes résiduelles ce qui implique de connaitre le comportement mécanique de I'alliage
NY690. L'objectif de ce chapitre est donc de modéliser le comportement mécanique de I'alliage NY690
en chargement monotone et en chargement cyclique. Le comportement mécanique en chargement
monotone (§ 6.1) est modélisé en fonction de la température et de la vitesse de déformation en
utilisant comme variable interne la densité de dislocations. La méme approche est utilisée pour
modéliser le chargement cyclique a 25°C mais en considérant également I'effet de la taille de grain sur
la limite d’élasticité et sur |'écrouissage cinématique (§ 6.2).
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6.1 Chargement monotone

Dans cette section, le comportement mécanique est modélisé en fonction de la température, de la
vitesse de déformation et de la densité initiale de dislocations [Blaizot et al. (2015)]. Le comportement
mécanique est modélisé en utilisant I'approche phénoménologique de Kocks, Mecking et Estrin (KME)
[Mecking et Kocks (1981), Estrin et Mecking (1984), Estrin (1998), Kocks et Mecking (2003), Estrin
(2007)] en considérant une seule variable interne qui est la densité de dislocations (§ 6.1.1).
L'identification des parameétres est réalisée dans la section suivante (§ 6.1.2) apres une présentation
des différents régimes de la déformation plastique. Dans la section 6.1.3, les courbes de traction sont
simulées en fonction de la température de 25°C a 1000°C (§ 6.1.3.1) et en fonction de la vitesse de
déformation plastique qui est comprise entre 10™*s 1 et 4 x 1072571 (§ 6.1.3.2). Les courbes de
traction sont également simulées a 25°C et a 750°C a une vitesse de déformationde 5 x 10™% s~ pour
différents états microstructuraux mettant en jeu une densité initiale de dislocations différente ($§
6.1.3.3). Enfin, les résultats de la simulation sont confrontés a d’autres résultats expérimentaux de la
littérature de 200°C a 1000°C et & une vitesse de déformation de 1073 s~ (§ 6.1.3.4).
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6.1.1 Modélisation

Le tenseur de la vitesse de déformation totale ¢;; est donné par la somme du tenseur de la vitesse de
déformation élastique et de la vitesse de déformation plastique éipj. Un formalisme non tensoriel est

utilisé pour modéliser le comportement mécanique en considérant la contrainte équivalente de von
Mises et la vitesse de déformation cumulée. La vitesse de déformation plastique cumulée est
donnée par I'’équation suivante dans le cas général :

(6.1)

(6.2)

Mecking et Kocks (1981), Estrin et Mecking (1984), Estrin (1998), Kocks et Mecking (2003) et Estrin
(2007) proposent un traitement phénoménologique de la déformation plastique en utilisant un seul
parametre microstructural p représentant la densité de dislocations. La contrainte d’écoulement ¢ est
fonction de la vitesse de déformation plastique ¢, et de la température T selon :

1

o =0(p,é,T) = 6(p) (SGSE)T))m (6.3)
0

Dans cette expression, valable pour une microstructure donnée, 6(p) représente la contrainte requise
pour le glissement des dislocations, m est un parametre de sensibilité a la vitesse de déformation et
£8(T) est une grandeur caractéristique du mécanisme de glissement. Celle-ci dépend de la
température suivant une loi d’Arrhenius pour laquelle £§, est une constante et Q; est I'énergie
d’activation du mécanisme de glissement des dislocations :

Q¢
G — 4G _ <G (6.4)
& = &0 €
0 = 00 &XP < R,T
Selon le modele KME [Mecking et Kocks (1981), Estrin et Mecking (1984)], I’évolution de la densité de
dislocations en fonction de la déformation plastique est donnée par :

D fp—rp (6.5)

de,
h est un terme de stockage des dislocations lié a I’écrouissage et r est un terme d’annihilation liée a la
restauration dynamique dont I’expression est donnée ci-dessous [Estrin (2007)] :
1

£\ ™ (6.6)
(e

L’exposant n est un paramétre de sensibilité a la vitesse de déformation, 7, est une constante et £§
est une grandeur caractéristique de la montée de dislocations qui peut également étre représentée
par une équation d’Arrhenius pour laquelle €5, est une constante et Q. est 'énergie d’activation liée
aux mécanismes de montée des dislocations (eq. 6.7).

c . Qc >
C _ «C __xC (6.7)
€y = Epo EXP (

RyT
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La dépendance du parametre de restauration dynamique 7 a la vitesse de déformation plastique et a
la température est donné par :

_ 1

r=K.(£&) n exp <_nQTCT> (6.8)
g

avec

K, = ro(égo)+1/n (6.9)

La densité de dislocations moyenne est utilisée comme unique variable interne en considérant un
matériau polycristallin isotrope. L'analyse par EBSD a montré que |'alliage NY690 ne présentait pas de
texture particuliere a I'état de réception (Annexe 2). En supposant un réseau périodique de
dislocations, une équation similaire a celle de Taylor (1934) est utilisée pour relier la contrainte
d’écoulement a la densité de dislocations :

6=+ R (6.10)

Le terme 63‘} représente la contribution du réseau de dislocations pour la limite d’élasticité qui dépend
uniquement de la densité de dislocations initiale py :

63 = Maub./p, (6.11)

M est le facteur de Taylor, @ est la constante de durcissement de la forét, 4 est le module de
cisaillement et b est 'amplitude du vecteur de Burgers. L’écrouissage R peut-étre défini en accord avec
les équations 6.10 et 6.11 :

R = Maub(\/p —/po) (6.12)

En combinant les équations 6.5, 6.11 et 6.12, I'équation de Voce (1948) peut étre obtenue pour une
vitesse de déformation plastique constante. Cette équation permet de décrire le comportement
mécanique lorsque la compétition entre I'écrouissage et la restauration dynamique est prépondérante
ce qui correspond au régime Ill précédemment défini dans la section § 5.1.1.2 (fig. 6.1).

R = (055 — 0y) (1 — exp (— g’)) (6.13)

La rapidité avec laquelle la contrainte en régime stationnaire ggs est atteinte dépend du terme &, :

_Oss _2 (6.14)
Etr
Oy T
O, le taux d’écrouissage dans le régime Il (fig. 6.1) donné par I'équation suivante :
1

1 & \™ Qg (6.15)
oo ol )

En dessous de 650°C a une vitesse de déformation de 10™*s™!, le parameétre de restauration
dynamique peut étre négligé ce qui correspond a une valeur seuil : 1, = 45. La transition entre le
régime |l et le régime Ill dépend de la vitesse de déformation et elle est définie a partir de la valeur du
parametre de restauration dynamique. L'intégration de I'’équation 6.5 en négligeant le parametre de
restauration dynamique donne :

1
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hy est le coefficient d’écrouissage lié au stockage des dislocations dans le régime Il lequel est
prépondérant entre 25°C et 650°C pour une vitesse de déformation de 10™* s~ (fig. 6.1a). Dans ce
régime, le coefficient d’écrouissage hy dépend peu de la température et de la vitesse de déformation
et définit la pente de I’écrouissage linéaire :

1 6.17
Rza—ayz(zabeh())ep (6.17)
La contrainte en régime stationnaire ags dépend a la fois des mécanismes de montée et de glissement
des dislocations et plus précisément du ratio h/r. agss est une fonction de la température et de la
vitesse de déformation avec une expression similaire a celle proposée par Sellars and McTeggart
(1966) :

Ass Q
oss = K(&,)"* exp (—) (6.18)
P R,T
avec
h -1 -1
K= Ma,ub%(ego) /m(ego) /n (6.19)
1 1
dy=r4 (6.20)
et
0=%,% (6.21)
no m

Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation en régime stationnaire Ay, dépend fortement
de la température [Estrin (2007), Khan et Liu (2012)] d’ou l'utilisation d’une fonction d’Erreur pour
calculer A4 en fonction de la température.

A
Ay = 5250 [1+erf(A x T + B)] (6.22)

En combinant les équations 6.3, 6.4 et 6.11, la limite d’élasticité peut étre obtenue :
1

gy &, \m Q¢ (6.23)
2 — Mab 2
2= wenfn (58) " ()

En degca de 800°C, I'équation 6.23 peut étre simplifiée en négligeant I'influence de la vitesse de
déformation :

Oy Qy
2 — Mab./ _<r (6.24)
U *DV PotXP <RgT>

Deux cas ont été analysés pour simuler le comportement mécanique :
1) Ecrouissage prédominant (régime Il)
2) Compétition entre écrouissage et restauration dynamique (régime Ill)

Le régime Il se produit entre 25°C et 650°C a une vitesse de déformation de 10™* s~ (fig. 6.1a) et se
caractérise par un écrouissage linéaire dépendant du module de cisaillement et du parametre hy. Le
3éme régime (fig. 6.1b) donne lieu & un régime asymptotique (loi de Voce) dépendant de o et de 1,
lesquels dépendent a la fois de la température et de la vitesse de déformation plastique (cf. § 5.1.1).
La transition entre les stages Il et Ill se produit a une température de 650°C pour une vitesse de
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déformation de 10™* s~ ce qui correspond a une valeur de r égale a 45. Les équations utilisées pour
le calcul de la limite d’élasticité et de la variable d’écrouissage R sont rappelés dans les tableaux 6.2 et
6.3. La méthode de détermination des parametres ajustables est présentée dans la section suivante.

5000 - 3000 -
(a) — (b) Stade |
g Stade | £ il
£ 4000 - s 2500 +
gl.ﬂ % 2000 - e y (Stade n
2 3000 + . Stade Il 2 iy
3 A 3 1500 -
& 2000 - \ 25 o
= N A © 1000 - Stade Il — .
g T o x il 650°C
@& 1000 's00°C * 500 800°C. 750°C \
0 T T T 1 0 T T T T
0 200 400 600 800 0 100 200 300 400
Contrainte vraie (MPa) Contrainte vraie (MPa)

Figure 6.1 : courbes d’écrouissage entre 25°C et 600°C (a) et entre 650°C et 800°C (b) a une vitesse de

déformation de 10~*s~1 3 I'état de réception.

T(°C) Limite d’élasticité
25- 800 oy = Maub,/pyexp (%)
g
N
e () )

Tableau 6.2 : équations utilisées pour le calcul de la limite d’élasticité

Paramétre Equation

. Maubh
sir < ryalors R = —£220

R = (0y5 — 0y) <1 —exp (—%s,,))

Ep sinon

Variable d’écrouissage

Coefficient d’écrouissage hy =130 x 10° m™1
Parameétre de restauration dynamique r = Kr(é )_1/11 X exp (_&l)
P nRT
Coefficient de sensibilité a la vitesse en régime 1= Asso { (AXT + B
stationnaire ss T [1+erf(AXT + B)]
Contrainte d’écoulement en régime = k() Q
stationnaire Oss = (gp) exp (ﬁ)

Tableau 6.3 : équations pour la modélisation de la plasticité en fonction de la température et de la
vitesse de déformation.
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6.1.2 Détermination des parametres

Dans cette partie, la limite d’élasticité g,,, le paramétre de restauration dynamique 7, la contrainte en
régime stationnaire ggg, la sensibilité a la vitesse de déformation dans le régime stationnaire A et le
coefficient d’écrouissage h, doivent étre déterminés. La limite d’élasticité est déterminée a partir des
courbes contrainte — déformation en considérant toujours un seuil de plasticité de 0.2%. En effet,
I'incertitude de mesure sur la limite d’élasticité augmente fortement si le seuil de plasticité est en-deca
de 0.2%. Le parameétre r et la contrainte en régime stationnaire sont calculés a partir des courbes
donnant I'évolution du taux d’écrouissage ® en fonction de la contrainte vraie o (fig. 6.2). Les
méthodes de calcul de la déformation plastique, de la vitesse de déformation plastique, de la
contrainte vraie et du taux d’écrouissage ont été données dans la section 3.5.7. La relation entre 0, o,
oss etr est obtenue par dérivation de I’équation 6.13 :

0. r
_T0s T (6.25)
2 2
300 3000 (b)
—. 250 / T 2500 |
& Oss s
< 200 T 2000 f r
% &9 —_— /
£ 150 21500 - r =110 2
£ 8
£ ]
5100 | £ 1000 - oo =278 MPa ,
c H x
S 50 | 3 L \
© E = 00 Tss \:\
0 ‘I 1 1 L ! 0 1 1 1 1 1 “‘ J
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0 50 100 150 200 250 300
Déformation vraie totale Contrainte vraie (MPa)

Figure 6.2 : illustration de la méthode de détermination de r et de ggs a 750°C pour une vitesse de
déformation plastique de 5 x 10™%* s~ 3 partir des courbes ® — o (b) obtenues a partir des courbes
o — & (a).

Les valeurs d’énergie d’activation Qy et Q. intervenant dans le calcul de la limite d’élasticité (eq. 6.23,
6.24) sont obtenues en tragant ln(ay/,u) en fonction de I'inverse de la température (fig. 6.3a). Par un
raisonnement analogue, la sensibilité de la limite d’élasticité a la vitesse de déformation 1/m (eq.
6.23) est obtenue en tracant ln(ay/u) en fonction de de In(¢€) a partir des résultats obtenus a 900°C
et a 1000°C.

La valeur d’énergie d’activation Q ainsi que la constante K intervenant dans |'expression de la
contrainte en régime stationnaire ags (eg. 6.18) sont calculées en procédant de la méme maniére (fig.
6.3b). Les valeurs de K., n et Q. intervenant dans le calcul du paramétre de restauration dynamique r
(eq. 6.8) sont également obtenues en tracant In(r) en fonction de I'inverse de température et en
fonction de la vitesse de déformation plastique (fig. 6.4).

Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation dans le régime stationnaire
Ags est calculé en considérant tous les résultats obtenus entre 650°C et 1000°C en procédant de la
méme maniére que précédemment (fig. 6.5a). Un ajustement des données obtenues est ensuite
effectué en utilisant I'’équation 6.22 permettant alors de calculer les valeurs de A, A et B (fig. 6.5b).

En dessous de 650°C, le taux d’écrouissage dépend uniquement du module de cisaillement et le ratio
G/ﬂ est environ de (2.4 + 0.1)1072. A partir de I'équation 6.16, la valeur du paramétre h, peut donc
étre déterminée entre 25°C et 650°C.

98

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2016LYSE|I024/these.pdf
© [J. Blaizot], [2016], INSA Lyon, tous droits réservés



Tous les parameétres identifiés sont donnés dans le tableau 6.4 ainsi que les propriétés physiques de
I'alliage NY690.

(@) 7.50 . (b) 1000
700 | ?"-.QG = 395 KkJ/mol -
=

— 650 | 4 7 o=
% Q 1 6 k]/ l E 100 -
~ L e Y = . mo 9 -
£ 600 © Q = 68 KkJ/mol

5.50 N

780°C 25°C
5.00 ! : ! ' 10 . . . . .
0 ! 2 3 4 0.70 0.80 0.90 1.00 1.10 1.20
1000/T (K1) . . 1000/T (K1) : :

Figure 6.3 : a) détermination de Qy et Q; intervenant dans le calcul de la limite d’élasticité, b)
détermination de Q intervenant dans le calcul de la contrainte en régime stationnaire (eq. 6.18).
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45 t 45
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Vitesse de déformation plastique (s?)

Figure 6.4 : détermination du paramétre n a 750°C (a) et de la valeur d’énergie d’activation Q. (b)
intervenant dans I’expression du parametre de restauration dynamique (eq. 6.8).

65 0.25
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Figure 6.5 : illustration de la méthode de détermination de A¢ (a) et ajustement des données
expérimentales par I'équation 6.22 donnant les valeurs de A, A et B (b).
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Parameétre Valeur

Propriétés physiques

M 3 [Sinclair et al. (2006)]

a 0.5 [Madec et al. (2002)]

E 210 —0.017 X T— 7.9 107> X T? (GPa)?
m 80.7 — 0.0266 x T (GPa)®

b 0.252 nm*®

Paramétres ajustables (déterminés a partir des données expérimentales)

ho 130 x 10° m~?
Ty 45

K 0.52 MPa

Q 68 kJ/mol
Q¢ 330 kJ/mol
Qe 395 kJ/mol
Qy 1.6 kJ/mol
m 7.0

n 3.05

S 6.1 x 10*s™1
Ass0 0.21

K, 2.7 10°

A 0.016 K!

B -15.2

aTemperature en °C, valeurs déterminées expérimentalement (§ 5.1.1.2)
bTemperature en °C, spécifications de Special Metals pour I'Inconel 690 (Annexe 1)
¢Valeur mesurée par MET.

Tableau 6.4 : valeur des propriétés physiques et des paramétres ajustables.
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6.1.3 Résultats et discussions

Dans cette section, une comparaison est faite entre les résultats expérimentaux et ceux de la
simulation de 25°C & 1000°C (fig. 6.6) et pour une vitesse de déformation comprise entre 104 s~ et
4x 1072571 (fig. 6.7) pour I'alliage NY690 a réception. Les courbes de traction sont également
simulées a 25°C et a 750°C pour deux états microstructuraux de référence (fig. 6.8) :
» a réception dont la taille de grain moyenne est de 50 um et dont la densité initiale de
dislocations est de (3 +2)10* m~2 : AR (50 um)
» aprés une mise en solution a 1150°C pendant 1h dont la taille de grain moyenne est de 90 um
et dont la densité initiale de dislocations est estimée a 1.5 x 103 m~2: SS (90 pm)

Pour simuler le comportement mécanique en traction en fonction de la température, de la vitesse de
déformation et de la densité initiale de dislocations, les équations du tableau 6.2 sont utilisées pour
calculer la limite d’élasticité et |la variable d’écrouissage R. La variable d’écrouissage R est calculée en
considérant un parameétre d’écrouissage h, constant entre 25°C et 650°C et en utilisant I'équation
6.17. Au-dela de 650°C, la variable d’écrouissage R est calculée a partir de I'équation 6.13 connaissant
les valeurs de 1 (eq. 6.8), ass (eq. 6.18) et A (eq. 6.22) dont les expressions ont été rappelées dans le
tableau 6.3. Les propriétés physiques de I'alliage NY690 et les paraméetres ajustables déterminés a
partir des données expérimentales ont été donnés dans le tableau 6.4.

6.1.3.1 Influence de la température

La limite d’élasticité simulée est relativement proche des résultats expérimentaux entre 25°C et 1000°C
a une vitesse de déformation de 10™* s~ pour les échantillons AR (fig. 6.6). La chute rapide de la
limite d’élasticité au — dela de 750°C est liée aux mécanismes de restauration (montée des dislocations
assisté par le glissement) [Frost et Ashby (1982), Estrin (2007)]. En considérant un écrouissage linéaire,
les courbes de traction sont simulées de 25°C a 650°C avec un bon accord avec les données
expérimentales (fig. 6.6a). Un meilleur accord entre la simulation et les données expérimentales
pourrait étre obtenu en considérant le 1°" régime au cours duquel le taux d’écrouissage diminue
fortement au début de la déformation plastique. L’existence de ce régime peut étre attribuée aux
hétérogénéités locales de la microstructure c’est-a-dire la dispersion de la taille et de la densité de
dislocations. D’ailleurs, le comportement mécanique en traction a 25°C aprés une mise en solution a
1150°C pendant une heure (S5-90 um) est nettement mieux modélisé ce qui conforte I'hypothese
précédente.

La restauration dynamique commence & 650°C pour une vitesse de déformation de 10™* s~ du fait
de la montée des dislocations, assistée par le glissement des dislocations [Frost et Ashby (1982), Estrin
(2007)]. La transition entre le 2™ régime (eq. 6.17) et le 3™ régime (eq. 6.13) est prise en compte en
considérant une valeur seuil du parametre de restauration dynamique 1, (tableau 6.3). La transition
entre le 2°™ et 3®M régime dépend du ratio h/7 (eq. 6.5) et donc de la température mais aussi de de
la vitesse de déformation plastique. Il existe en effet une équivalence entre I'effet de la vitesse de
déformation plastique et I'effet de la température qui est connue depuis fort longtemps [Zener et
Hollomon (1944)].

La contrainte vraie est correctement prédite pour les échantillons AR entre 750°C et 1000°C en utilisant
la loi de Voce (fig. 6.6b). La rapidité avec laquelle le régime stationnaire est atteint est caractérisée par
le terme 2 /7. Le paramétre de restauration dynamique r est calculé en fonction de la température et
de la vitesse de déformation plastique (eq. 6.8) et fait intervenir les mécanismes de montée des
dislocations. L’énergie d’activation du paramétre de restauration dynamique Q./n est de 108 kJ/mol.
Celle-ci est trés proche de I'énergie d’activation de la migration de lacunes, déterminée par Chambron
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et Caplain (1974) pour l'alliage Ni30Fe qui est de 106 kJ/mol ce qui conforte le calcul du paramétre de
restauration dynamique. En effet, la migration des lacunes favorise la montée des dislocations et donc
I’annihilation des dislocations, mentionné par de nombreux travaux tels que Frost et Ashby (1982),
Estrin (2007) et récemment par Galindo-Nava et Rivera-Diaz-del-Castillo (2013). L’énergie d’activation
de la contrainte en régime stationnaire reporté par Bi et al. (2010) de 'alliage NY690 est de 360 kJ/mol
ce qui correspond a la valeur moyenne de Q. and @, déterminée expérimentalement.

so0 | (a) ——EXP === MODEL 20 1 (b) — EXP === MODEL

)

~

(=]

o
1

M

-]

=]

S
1

_ 300°C
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300 -7

Contrainte vraie (|
Contrainte vraie (MPa)

200 Y7
- 50 - e ek e
100 - ~——1000°C
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0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.00 0.05 0.10 0.15 0.20
Déformation vraie Déformation vraie

Figure 6.6 : courbes simulées entre 25°C et 650°C (a) et entre 750°C et 1000°C (b) a une vitesse de
déformation de 10~%s71,

6.1.3.2 Influence de la vitesse de déformation

La vitesse de déformation joue un role majeur sur I'écrouissage, notamment a 750°C, ce qui est illustré
par la figure 6.7a. Une plus forte vitesse de déformation retarde le 3°™ régime en augmentant la
contrainte en régime stationnaire ggs et en diminuant le coefficient de restauration dynamique r.
L’annihilation des dislocations est plus facile a faible vitesse de déformation du fait de la diffusion des
lacunes. Le coefficient de sensibilité a la vitesse en régime stationnaire A4 augmente fortement au-
dela d’une température seuil qui est de 650°C du fait du début de la restauration dynamique. Un pic
de contrainte est observé a 900°C (fig. 6.7b) a une vitesse de déformation de 1073s™! et
5x 1073 s71 de ce qui est clairement d{i & des variations de la vitesse de déformation (cf. § 5.1.1.3).
A 900°C, la transition entre le 3°™ régime et le régime parfaitement plastique est correctement
modélisée en fonction de la vitesse de déformation.

so0 ; (a) — EXP === MODEL 300 -
E 5x103st E 4x102s 1
s =3
o 10%s* o 200 -/
g 5x10%s1 g 5x10%s1
> Q
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£ g 100 1 101
S S
D T T T 1 0 T T T 1
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Figure 6.7 : courbes simulées a 750°C (a) et a 900°C (b) pour différentes vitesses de déformation.
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6.1.3.3 Influence de la microstructure initiale

La limite d’élasticité est correctement prédite a 25°C et a 750°C (fig. 6.8) en considérant uniqguement
la densité initiale de dislocations pour les échantillons AR (50 um) et SS (90 um). A partir de 750°C, la
limite d’élasticité dépend peu de la densité initiale de dislocations (fig. 6.9). Ainsi, la limite d’élasticité
de I’échantillon AR (50 um) est trés proche de celle de SS (90 um). L'étude de la cinétique de
restauration statique (§ 5.3) a en effet montré que celle-ci débutait pour des temps tres courts (entre
10 et 100 s) pour une déformation plastique initiale de 0.038, comme I'atteste par ailleurs les résultats
de Sakai et al. (1988) pour du nickel pur polycristallin. Cette restauration de I’écrouissage se manifeste
du fait de I'activation de la montée des dislocations assistée par le glissement [Frost et Ashby (1982),
Estrin (2007)] et celle-ci est d’autant plus rapide que la densité initiale de dislocations est grande [Sakai
et al. (1988)].

Les courbes de traction simulées a 25°C sont également trés proches des courbes expérimentales
particulierement pour I’échantillon SS (90 um) pour lequel I'écrouissage est linéaire des le début de la
déformation plastique (fig. 6.8a). Ces résultats montrent que la taille de grain moyenne a un effet
négligeable sur le taux d’écrouissage (pour des valeurs supérieures a 50 um) comme mentionné par
Sinclair et al. (2006).

A 750°C, la contrainte simulée en régime stationnaire est également un peu plus faible pour
I’échantillon SS (90 um) car I'accroissement de la taille de grain a pour effet d’augmenter la valeur de
Ogg Ce qui n’est pas pris en compte. La plus faible densité de dislocations (1.5 X 1013 m™2) des
échantillons SS conduit a un plus fort coefficient d’écrouissage de I'ordre de 2300 MPa ainsi qu’a des
décrochements de l'effort. Ce comportement mécanique peut étre attribué au vieillissement
dynamique et le taux d’écrouissage est plus élevé que celui observé dans le 2¢™ régime qui est de
I'ordre de 1500 MPa a 750°C. Le vieillissement dynamique se produit entre 300°C et 750°C avec les
plus forts décrochements entre 500°C et 750°C. Le vieillissement dynamique a également été observé
pour d’autres alliages de nickel entre 300°C et 800°C [Chaboche et al. (2013)]. Il se produit dans des
conditions spécifiques de température et de vitesse de déformation du fait des interactions entre les
dislocations mobiles et les atomes de solutés. Dans le cas du chargement thermomécanique complexe
se produisant durant le procédé de soudage multi-passe, I'occurrence de ce phénoméne est peu
probable. Les interactions entre les atomes de soluté et les dislocations ont donc été négligées.

600 - (@) — EXP === MODEL 350 ; (b) = EXP === MODEL
SS (90 um)
— WM
E 500 o 300 e AR (50 pum)
s 2250
:'q:; 400 o
e g 200
2 300 °
E £ 150
& 200 £
£ c 100 -+
o
[w] i o
100 50 -
0 T T T T 1 0 T T T 1
0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.00 0.05 0.10 0.15 0.20
Déformation vraie Déformation vraie

Figure : 6.8 : courbes simulées a 25°C et a 750°C pour les échantillons AR (50 um) et SS (90 um) a une
vitesse de déformation de 5 X 10~* s~ ayant une densité initiale de dislocations respectivement de
3x102¥ m2et1.5x 1013 m2.
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Figure 6.9 : dispersion de la limite d’élasticité a un seuil de 0.2% de 25°C a 1000°C pour une vitesse de
déformation de 10~* s ! et a I'état de réception.

6.1.3.4 Confrontations du modéle a d’autres résultats expérimentaux

Dans cette partie, les courbes de traction sont simulées a une vitesse de déformation de 1073 s~ 1 et
confrontées aux résultats expérimentaux de Venkatesh et Rack (1998). Ces résultats sont obtenus pour
I’alliage NY690 ayant une microstructure similaire a celle de I'état AR (taille de grain d’environ 40 um
et des carbures de chrome présents de maniere irréguliére aux joints de grains mais densité initiale de
dislocations non connue).

B Venkatesh et Rack (1998) = Model
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Figure 6.10: courbes contrainte vraie — déformation plastique vraie simulées a une vitesse de
déformation de 1073 s™1 permettant une comparaison avec les résultats obtenus par Venkatesh et
Rack (1998) entre 200°C et 700°C (a) et entre 750°C et 1000°C (b).

De 200°C a 700°C, les courbes simulées sont tres proches des courbes expérimentales jusqu’a une
déformation plastique vraie de 0.30 (fig. 6.10a). De 750°C a 1000°C, les valeurs de contrainte calculées
en fonction de la déformation plastique surestiment un peu les valeurs expérimentales (fig. 6.10b). Il
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est fort probable que cet écart soit di aux conditions d’essais puisque la vitesse de déformation n’a
pas été controlée par un extensometre ce qui conduit a une vitesse de déformation réelle plus faible
que 1073571, Cette confrontation aux résultats de Venkatesh et Rack (1998) permet une validation
de la modélisation du comportement en chargement monotone par ['utilisation de données
expérimentales indépendantes.

6.1.4 Synthése

Dans cette partie, la limite d’élasticité oy, et la variable d’écrouissage R ont pu étre modélisées en
fonction de la température, de déformation plastique, de la vitesse de déformation plastique et en
fonction de la densité initiale de dislocations. L'approche phénoménologique KME a permis de
modéliser le comportement mécanique en chargement monotone de 25°C a 1000°C et dans une large
gamme de vitesse de déformation (de 107*s™! & 4x1072s7!) et pour différents états
microstructuraux en considérant la densité initiale de dislocations. Cette approche a pu étre validée
par des données expérimentales indépendantes provenant de Venkatesh et Rack (1998).
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6.2 Chargement cyclique

En s’appuyant sur la modélisation du comportement en chargement monotone (§ 6.1) [Blaizot et al.
(2015)] et sur les travaux de these de Didier Bardel [Bardel et al. (2015)], le comportement cyclique est
modélisé a 25°C pour une dizaine de cycles en considérant deux variables microstructurales : la densité
de dislocation et la taille de grain. Tandis que la taille de grain a peu d’influence sur I'écrouissage en
chargement monotone (§ 5.1.2), celle-ci a un effet non négligeable sur le comportement cyclique
notamment au niveau des amplitudes de contrainte (§ 5.2.1).

6.2.1 Modélisation

Le méme formalisme que précédemment (§ 6.1.1) est utilisé pour modéliser le comportement
mécanique en chargement cyclique. En chargement monotone, seul I'écrouissage isotrope R est
considéré avec un critére de plasticité reposant sur un accroissement de la densité de dislocations et
donc de la surface de charge. En chargement cyclique, il convient de dissocier I'écrouissage isotrope
et I'écrouissage cinématique X du fait de l'effet Bauschinger (fig. 6.11). L'effet Bauschinger se
manifeste par une modification des courbes d’écrouissage et par une limite d’élasticité plus basse en
compression aprés une déformation en traction.

& 51 » G-]

isotrope cinématique

L
S
S

G O3

Figure 6.11: illustration de I'écrouissage isotrope (a) et de I’écrouissage cinématique (b) en
chargement cyclique.

Dans le cas général en chargement cyclique, le critére de plasticité est le suivant [Chaboche (2008)] :

f@)=],(6-X)—(0,+R)=0 (6.26)

Dans le cas d’un écrouissage cyclique, il est nécessaire de prendre en compte le déplacement de la
surface de charge caractérisé par la variable d’écrouissage X. Cette variable indique la position de la
surface de charge a un instant donné. Dans ce cas, il faut appliquer le critére de plasticité en prenant
en compte le déplacement de la surface de charge d’ou I'utilisation du deuxiéme invariant des

. 1 s .
contraintes J, (J, = EAiinj) avec A la partie déviatorique du tenseur o — X.

Pour simplifier I'approche développée ici, un chargement unidirectionnel est considéré ce qui conduit
a I'expression suivante pour le critere de plasticité :

fo)=lo—X|—(o,+R)=0 (6.27)
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Pour f(0) < 0, la contrainte ¢ est définie par la loi de Hooke en faisant par ailleurs I’hypothése des
petites déformations :

o= E(s - sp) (6.28)

€ est la déformation vraie totale, €, est la déformation plastique vraie et E est le module de Young.

Pour une vitesse de déformation donnée, parmi tous les états de contrainte plastiquement
admissibles, I'état de contrainte réel dissipe la plus forte puissance de déformation plastique
[Chaboche (2008)]. Le multiplicateur plastique est déterminé a partir de la condition de
cohérence f = f = 0.

.0 .
£y =A£:/1><Sign(a—X) (6.29)

Linconnue du probléme est le multiplicateur plastique A aussi défini comme la norme de la vitesse de
déformation plastique :

A=l&|=p (6.30)

Il convient maintenant de définir la limite d’élasticité g,, la variable d’écrouissage isotrope R ainsi que
la variable d’écrouissage cinématique X.

6.2.1.1 Limite d’élasticité

La modélisation de la limite d’élasticité est enrichie par rapport a la section précédente (§ 6.1.1.) en
considérant également I'effet de la taille de grain g,,4, le durcissement par solution solide gy ainsi
que la contribution du nickel pur gy,.

0y = Oyq + Oygs + 0yg + Oyq0 (6.31)
La contribution par le durcissement de la forét gy,4, est rappelée ci-dessous :

Tyao = Maub\/% (6.32)

A partir des travaux de Roth et al. (1997), la contribution du nickel pur g, est estimée a 16 MPa. La
contribution de la solution solide est définie d’aprés Gypen et Deruyttere (1977) par la relation

suivante :
n
Oyss = (2 kil/n X Xi) (6.33)
i

La contribution 0,,¢¢ est estimée a 200 MPa a 25°C par Roth et al. (1997) pour Ialliage NY690. Cette
valeur de gy,55 semble étre clairement surestimée puisqu’elle correspond a la limite d’élasticité o,, de
I'alliage NY690 a I'état de solution solide ayant une taille de grain de 360 um.

L'effet de la taille de grain d; sur la limite d’élasticité est donné par I'équation de Hall-Petch [Hall
(1951), Petch (1953)] :

_ kup (6.34)

Oyg \/d_(;

La constante de Hall-Petch kyp a été estimée dans la section 5.1.2 2 0.61 MN.m™3/2,
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6.2.1.2 Ecrouissage isotrope

La variable d’écrouissage isotrope R est définie de la méme maniére que pour la modélisation du
comportement mécanique en chargement monotone (§ 6.1.1) :

R = Maub(\/p —/po) (6.35)

De méme, la loi d’évolution de la densité de dislocations est donnée par Kocks, Mecking et Estrin par
la relation suivante [Mecking et Kocks (1981), Estrin et Mecking (1984)] :

dp

= —M(h.fo -7 (6.36)

as, =~ M(/p = 17)
En chargement cyclique, il est nécessaire de prendre en compte un terme d’annihilation des
dislocations rp méme a 25°C du fait de la saturation de I"écrouissage isotrope [Chaboche (2008)].
L'effet de la taille de grain sur I'écrouissage isotrope est toujours négligé compte tenu des résultats
expérimentaux obtenus pour une taille de grain supérieure a 50 um (§ 5.1.2) ce qui est en accord avec
les résultats obtenus par Sinclair et al. (2006).

6.2.1.3 Ecrouissage cinématique

L'origine microstructurale de I'écrouissage cinématique est di a I'empilement de dislocations au
niveau des obstacles qu’il s’agisse de joints de grains ou de précipités [Sinclair et al. (2006), Bardel et
al. (2015)]. Afin de simplifier 'approche pour modéliser le comportement cyclique lors des 10
premiers cycles, seul I'effet des joints de grain sur I’écrouissage cinématique sera pris en compte ($§
5.2.2). Le blocage des dislocations aux joints de grains permet un durcissement de I'alliage (effet Hall-
Petch) mais peut également engendrer de I'écrouissage cinématique. En effet, les dislocations ng
arrivant aux joints de grains voient un champ de contrainte di aux dislocations déja bloquées plus
important dans le sens de sollicitation que dans le sens de désancrage ou aucun champ de
surcontrainte n’est présent. Une forme simple, proposée par Sinclair et al. (2006) pour modéliser le
lien entre le nombre de dislocations stockées aux joints de grains pour une bande de glissement
donnée n et la variable d’écrouissage cinématique X;; est :

b
X=X; = M'u—nG (6.37)

Dans le cas général, pour une constante de tension de ligne [ différente de 0.5, Bardel et al. (2015)
obtient I’expression suivante :

2Bub
Pub, (6.38)
dg

Sinclair et al. (2006) propose I'équation suivante pour décrire I'évolution ng; dans laquelle ng;
représente le nombre maximal de dislocations stockées aux joints de grains et A; représente la
distance entre les plans de glissement pour une bande de glissement donnée :

o _ yte 126 (6.39)
de, b ng

X=X;=M

Cette loi d’évolution du nombre de dislocations stockées aux joints de grains a été adaptée par Bardel
et al. (2015) en remplagant le terme ng; par ng; X Sign(e’p) afin de prendre en compte les effets

cycliques.
ome _ el M6 (6.40)
dey b ng, x Sign(é,)
108

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2016LYSE|I024/these.pdf
© [J. Blaizot], [2016], INSA Lyon, tous droits réservés



6.2.2 Intégration numérique et analyse de sensibilité

Les équations précédentes sont intégrées dans le logiciel de précipitation PreciSo, développé par Perez
et al. (2008) et par Bardel et al. (2014). Ce logiciel permet de prédire la précipitation de phases,
important pour les alliages a durcissement structural, la limite d’élasticité et le comportement cyclique
[Bardel et al. (2015)].

6.2.2.1 Intégration numérique

A partir des équations précédentes, le systéme d’équations différentielles suivant peut-étre obtenu
pour lequel la principale inconnue du probléme est le multiplicateur plastique A :

¢ = E[¢ — 1 x Sign(o — X)]
p = M[hJp —rp]d
A ng| -
ne = M= [Sign(a —X)— —f] A
b ng (6.41)
. 2M?2
X = cBu
dg
. Maub
R = s p
—  2Jp
Pour faciliter la résolution du probleme, une intégration explicite en temps est réalisée a I'aide d’un

algorithme RK45 [Hairer et al. (1993)]. Linconnue du probléme A est déduite de la condition de
consistence f = f = 0 et celle-ci est mise a jour a chaque pas de temps :
. Sign(o — X)E¢
A= 7 % (6.42)
(E + z + Sign(o — X) [ﬂ)

[Sign(o -X)— Z—f] A
G

6.2.2.2 Analyse de sensibilité

Pour modéliser le comportement cyclique, les paramétres a identifier sont h et r pour I'écrouissage
isotrope ainsi que ng et A; pour I'écrouissage cinématique. Afin de faciliter I'identification des
parametres, une analyse de sensibilité a été effectuée pour un jeu de paramétres initiaux donné dans
le tableau 6.5 pour une valeur de limite d’élasticité a,, fixée a 200 MPa.

Ecrouissage isotrope

En chargement cyclique, I'évolution de la contrainte en fonction de la déformation plastique dépend
principalement de la valeur du paramétre h lors de la 1% rampe en traction (eq. 6.16 dans § 6.1.1) ce
qui est illustré par les figures 6.12 et 6.13. La saturation de la variable d’écrouissage isotrope R conduit
a une stabilisation du durcissement cyclique (en I'absence d’écrouissage cinématique) et ne dépend
que du ratio h/r (egs. 6.18 et 6.19 dans § 6.1.1). Autrement dit, plusieurs combinaisons de h et de r
peuvent donner la méme valeur de contrainte asymptotique pour un jeu de paramétres donnés ce qui
rend difficile I'identification numérique de ces parametres (fig. 6.14). L'analyse de sensibilité montre
par ailleurs qu’il faut identifier les parametres d’écrouissage isotrope a partir des premiers cycles (fig.
6.14).
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Parametre Valeur
h 90 X 106 m™1
T 8
ng 150
Ag 2x107°
Do 1x 1013 m—2
dg 200 um
ay 200 MPa

Tableau 6.5 : jeu de parametres initiaux pour I'analyse de sensibilité, obtenu par un ajustement des
courbes cycliques.
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Figure 6.12 : effet du parametre h sur la simulation du comportement cyclique : a) courbes contrainte
— vraie simulées, b) évolution de la contrainte maximale simulée en fonction du nombre de cycles.

Contrainte vraie (MPa)

(a)

-0.0

=8

200
100

-0.005

-100 @ 0.005

-200 |

-500 “
Déformation vraie

0.01

<

450

400

Contrainte max traction (MPa)
N w w
w o uv
o o o

N
o
o

=12

(b)

—

! 1 1 1 Il

0

2 4 6 8 10 12

Nombre de cycles

Figure 6.13 : effet du parametre r sur la simulation du comportement cyclique : a) courbes contrainte
— vraie simulées, b) évolution de la contrainte maximale simulée en fonction du nombre de cycles.
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Figure 6.14 : effet des parametres h et r sur la simulation du comportement cyclique pour un ratio
h/r identique : a) courbes contrainte — vraie simulées, b) évolution de la contrainte maximale simulée
en fonction du nombre de cycles.

Ecrouissage cinématique

En utilisant le méme jeu de parametres que précédemment, le calcul est effectué en ne conservant
gue la contribution isotrope et cela pour deux tailles de grain (50 um et 200 um) afin de mettre en
évidence I'effet de la taille de grain sur I'écrouissage cinématique. Pour une taille de grain de 200 um,
la simulation du comportement cyclique en ne conservant que I'écrouissage isotrope donne des
résultats trés proches que celle incluant I'écrouissage cinématique (fig. 6.15a). A I'inverse, une taille
de grain de 50 um a une influence importante sur I'écrouissage cinématique (eq. 6.38) comme le
montre la figure 6.15b. Cette simulation montre donc que I'écrouissage est isotrope pour les plus
fortes tailles de grain (supérieur a 200 um) et qu’il est mixte pour une taille de grain comprise entre 50
um et 200 um. La saturation de I’écrouissage cinématique dépend quant a elle du nombre maximal de
dislocations aux joints de grains n; (eq. 6.40) ce qui est illustré par la figure 6.16. Pour une valeur
élevée de ng; (1500), I'équation 6.38 conduit a un écrouissage cinématique linéaire dont la pente est
inversement proportionnelle a la taille de grain. Cette analyse de sensibilité montre la robustesse du
modele d’écrouissage cyclique et permet par ailleurs de définir une stratégie d’identification.

écrouissage mixte écrouissage isotrope

500 500
(a (b)
- = 4 = L S
[ z / 200 |~ 3
2 - /i /
= @ / 100 | /
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[ - / /
s -200 g /i 200 | /
€ v & = - - :
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Figure 6.15 : courbes contrainte vraie — déformation vraie simulées en chargement cyclique avec et
sans écrouissage cinématique pour une taille de grain de 200 um (a) et pour une taille de grain de
50 um (b).
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Figure 6.16 : courbes contrainte vraie — déformation vraie simulées en chargement cyclique avec et
sans saturation de I’écrouissage cinématique pour une taille de grain de 200 um (a) et pour une taille
de grain de 50 um (b).

6.2.3 Détermination des parametres

Identification des parameétres d’écrouissage isotrope et cinématique

L'analyse de sensibilité permet maintenant de définir une stratégie d’identification robuste pour les
parametres d’écrouissage isotrope et cinématique a partir des essais cycliques réalisés pour différents
états microstructuraux de référence rappelés ci-dessous :
> aprés une mise en solution a 1150°C pendant 1 h dont la taille de grain moyenne est de 78 um
et dont la densité initiale de dislocations est estimée @ 6 x 1012 m™2: SS (78 um)
» aprés une mise en solution a 1200°C pendant 65 min dont la taille de grain moyenne est de
364 pm et dont la densité initiale de dislocations est estimée a 6 X 10'? m™2: SS (364 um)

La stratégie d’identification consiste a :
> identifier les parameétres d’écrouissage isotrope pour I'échantillon SS (364 um)
> identifier les parameétres d’écrouissage cinématique pour I'échantillon SS (78 pum).

Le parametre d’écrouissage h est déterminé a partir de I'évolution de la contrainte en fonction de la
déformation plastique lors de la 1% rampe en traction tandis que le paramétre r est calculé a partir
de la contrainte de saturation (fig. 6.17a). Les paramétres d’écrouissage cinématique A; et ng sont
déterminés a partir de la forme des courbes d’écrouissage cyclique (fig. 6.17b). Les propriétés
physiques ainsi que les parametres identifiés sont donnés dans le tableau 6.6. Les données d’entrée
pour la modélisation de la plasticité cyclique sont la densité initiale de dislocations pg et la taille de
grain dg.
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Figure 6.17 : identification des parametres d’écrouissage isotrope (a) et identification des paramétres
d’écrouissage cinématique.

Parametre Valeur Référence

Propriétés physiques

M 3 Sinclair et al. (2006)
a 0.35 Madec et al. (2002)

E 210 GPa §35.1

u 79.3 GPa Annexe 1

b 0.252 nm MET

B 0.5 Brown et Stobbs (1971)

Parametres ajustables (déterminés a partir des données expérimentales)

h 82x10°m™? Ajustement SS (364 um)
r 8 Ajustement SS (364 um)
ng 150 Ajustement SS (78 um)
Ag 2x107° Ajustement SS (78 um)

Tableau 6.6: propriétés physiques et parameétres d’écrouissage isotrope et cyclique pour la
modélisation du comportement cyclique.
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Identification des parameétres pour la limite d’élasticité

Dans la section 6.2.1.1., les différentes sources de durcissement de la limite d’élasticité ont été
données (contribution du nickel pur oy, effet Hall-Petch o, , durcissement par solution solide oz,
durcissement par la forét ,4,). Comme évoqué précédemment, la contribution du nickel pur est
estimée a 16 MPa a partir des travaux de Roth et al. (1997). La constante de Hall-Petch kyp a été
estimée dans la section 5.1.2 3 0.61 MN.m™3/2 et la contribution Oyqo €st connue. La principale
inconnue est le durcissement par solution solide dont la valeur est surestimée dans la littérature [Roth
et al. (1997)]. A partir des résultats expérimentaux (fig. 6.18), le terme g, — g,,4 est estimé a 180 MPa
a I’état de solution solide SS (§4.3). En considérant une densité initiale de dislocations de 6 x 10'? m~2
pour ces échantillons, la contribution de la solution solide 0,55 est estimée a 112 MPa. Les parametres
utilisés pour le calcul de la limite d’élasticité a 25°C sont rappelés dans le tableau 6.7. Les données
d’entrée du modele pour le calcul de la limite d’élasticité sont |a taille de grain d; et la densité initiale
de dislocations p,.

260
s
S 20 ¢ {.
o
a":. 240 | 78 um
s 181 + 206
‘ g, = —
:g 230 | y Jd +
=2 ] 153 pum
2 .
T 220 |
°
T 210 | 364 um
=
200 1 1 L |
0.04 0.06 0.08 0.10 0.12

d-1/2 (um-uz)

Figure 6.18 : détermination de la constante de Hall-Petch a 25°C pour des valeurs moyennes de taille
de grain comprises entre 78 um et 364 um (a I’état de solution solide) et de la contribution o, — g,,4.
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Parametre Valeur Référence

Propriétés physiques

M 3 Sinclair et al. (2006)
a 0.35 Madec et al. (2002)
E 210 GPa §35.1

u 79.3 GPa Annexe 1

b 0.252 nm MET

Ty 16 MPa Roth et al. (1997)

Paramétres ajustables (déterminés a partir des données expérimentales)

kyp 0.61 MN.m™3/2 Fig. 6.15

Oyss 112 MPa Fig. 6.15

Tableau 6.7 : propriétés physiques et parametres pour le calcul de la limite d’élasticité.

6.2.4 Résultats et discussions

A partir des parameétres identifiés, le comportement mécanique en chargement cyclique est simulé a
25°C pour une vitesse de déformation de 5x 107* s~ ! et pour deux états microstructuraux de
référence (§ 4.3) :
» a réception dont la taille de grain moyenne est de 50 um et dont la densité initiale de
dislocations p, est estimée a 1.0 X 103 m™2 : AR (50 um)
» aprés une mise en solution a 1150°C pendant 1h dont la taille de grain moyenne est de 153
um et dont la densité initiale de dislocations p, est estimée a 6 X 1012 m~2: SS (153 um)

6.2.4.1 Limite d’élasticité

La limite d’élasticité est tout d’abord calculée en fonction de la densité initiale et de Ia taille de grain
(fig. 6.19) pour les échantillons AR (50 um) et SS (153 um). Pour une densité initiale de dislocations de
1.5 X 1013 m™2 et une taille de grain de 50 um, la limite d’élasticité calculée & I'état de réception
correspondant a la valeur expérimentale obtenue a 25°C. La limite d’élasticité a I'état de réception
donnée par Aubert & Duval est comprise entre 266 MPa et 317 MPa. En supposant que cette dispersion
soit uniquement due aux hétérogénéités de taille de grain, la taille de grain correspondante peut étre
estimée a partir de de I'équation 6.31. Cela donnerait une dispersion moyenne de taille de grain
comprise entre 30 et 120 um a I’état de réception (eq. 6.31) ce qui est cohérent avec les distributions
de taille de grain a I’état de réception. Cette dispersion de taille de grain pourrait expliquer également
les dispersions de limite d’élasticité de 25°C a 750°C a I’état de réception (fig. 6.9). L'effet des joints de
macle sur la limite d’élasticité n’a pas pu étre quantifié puisque les échantillons AR et SS présentaient
des fractions surfaciques de domaines maclés similaire (entre 70 et 80%). D’aprés Shaw et al. (2008),
les joints de macles joueraient le méme role que les joints de grain et pourraient donc augmenter la

115

Cette thése est accessible a I'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2016LYSE|I024/these.pdf
© [J. Blaizot], [2016], INSA Lyon, tous droits réservés



limite d’élasticité. Le fait d’avoir négligé la contribution des joints de macles entrainerait donc une
surestimation de la constante de Hall-Petch et pourrait donc expliquer les écarts entre le nickel pur
(kyp = 0.16 MN.m~3/2) et I'alliage NY690 (kyp = 0.61 MN. m~3/2),

300 -
a'y=300 MPa
= 250 -
a O'y=212 MPa
2
@ 200 -
S
%t 150 -
0
:ﬂ.l
-]
g 100 -
£
] 50 -
0 .

AR (50 pum) S$S (153 um)

Figure 6.19 : prédiction de la limite d’élasticité pour les échantillons AR (50 um) et SS (153 um) a 25°C
en fonction de la densité initiale de dislocations et de la taille de grain.
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Figure 6.20 : effet de la distribution de taille de grain sur la limite d’élasticité calculée a partir de
I’équation 6.31.
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6.2.4.2 Transitions élasto-plastiques et effet Bauschinger

La 1 transition élasto-plastique dépend fortement des hétérogénéités de taille de grain notamment
pour I’échantillon SS (78 um) dont la dispersion est trés hétérogeéne (fig. 6.21) ce qui occasionne des
modifications locales de la limite d’élasticité. Pour améliorer la prédiction de la 1™ transition élasto-
plastique, il faudrait donc prendre en compte la distribution de taille de grain.

L'effet Bauschinger se manifeste a partir du 1°" chargement en compression et ne consiste pas
seulement a une diminution de la limite d’élasticité en compression. L'effet Bauschinger se manifeste
surtout par une courbe d’écrouissage complétement différente en traction avec une transition élasto-
plastique progressive (fig. 6.22). La modélisation du comportement cyclique permet d’estimer la
diminution de la limite d’élasticité apres un 1°" chargement en traction : celle-ci chute de 125 MPa a
|’état de réception et de 45 MPa pour I'échantillon SS (153 um). Expérimentalement, il est difficile de
définir clairement une limite d’élasticité en compression et de quantifier I'effet Bauschinger comme le
montre la figure 6.22. La transition de comportement élastique-plastique (trés progressive) ne peut
pas étre modélisée par une approche a champ moyen.
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Figure 6.21 : effet de la distribution de la taille de grain sur la 1% transition élasto-plastique a 25°C : a)
distribution de taille de grain de I"’échantillon SS (78 um), b) courbe cyclique expérimentale et simulée
pour I’échantillon SS (78 um), c) distribution de taille de grain de I'échantillon SS (153 pum), d) courbe
cyclique expérimentale et simulée pour I’échantillon SS (153 um).
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Figure 6.22 : a) courbes contrainte vraie absolue vs. déformation totale cumulée pour I'état AR, b)
courbes contrainte vraie absolue vs. déformation totale cumulée pour I'état SS (153 um).

6.2.4.3 Ecrouissage isotrope et cinématique

En considérant I'accumulation de dislocations aux joints de grains a l'origine de I’écrouissage
cinématique, le comportement mécanique de I'alliage NY690 est simulé en chargement cyclique pour
les échantillons AR (50 pum) et SS (153 um). Les résultats de la simulation obtenus sont relativement
proches des courbes simulées (fig. 6.23) excepté au niveau de la transition élasto-plastique comme
évoqué précédemment (§ 6.2.4.2). Par ailleurs, la valeur de contrainte de saturation calculée
correspond bien a la valeur expérimentale pour les deux états microstructuraux AR (50 um) et SS (153
pum). Il est intéressant également de comparer la simulation et les données expérimentales mais en
négligeant cette fois ci I'écrouissage cinématique (fig. 6.24). Le fait de négliger I’écrouissage
cinématique modifie la forme des courbes d’écrouissage mais aussi la valeur de contrainte de
saturation et cet effet est d’autant plus fort que la taille de grain est petite. Une faible taille de grain a
une composante d’écrouissage cinématique plus forte ce qui conduit a une valeur de saturation plus
élevée ce qui est en parfait accord avec les conclusions de Morrison et Moosbrugger (1998).

Il est important de noter par ailleurs la différence majeure entre le comportement cyclique et le
comportement en chargement monotone (fig. 6.25). Ces résultats laissent supposer une annihilation
des dislocations beaucoup plus importante en chargement cyclique ce qui peut étre causé par le
glissement dévié [Mughrabi (2009)]. L’effet des carbures de chrome sur le comportement cyclique a
été négligé car il apparait au bout d’une dizaine de cycles. Pour la simulation numérique du soudage,
le comportement cyclique est modélisé pour les 10 premiers cycles.

EXP a 500
----Simulation

—EXP (b) 500
----Simulation

Contrainte vraie
Contrainte vraie

AR (50 pm) SS (153 um)

-500 -500

Déformation vraie Déformation vraie

Figure 6.23 : a) courbes cycliques simulée et expérimentale a 25°C, a I'état de réception, a une vitesse
de déformation de 5 X 10™* s~ et pour 12 cycles, b) courbes cycliques simulée et expérimentale a
25°C, a I’état SS (153 pm), & une vitesse de déformation de 5 X 10™* s~ et pour 12 cycles.
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Figure 6.24 : a) calcul avec écrouissage isotrope uniquement et courbe simulée pour AR, b) calcul avec
écrouissage isotrope uniquement et courbe simulée pour SS (153 um).
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Figure 6.25 : comportement en chargement cyclique a I’état SS (153 pm) avec une comparaison entre
le modéle en chargement monotone (§ 6.1) et le modele en chargement cyclique.
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6.3 Synthese

Le comportement mécanique de I'alliage NY690 a été modélisé dans le cas de la traction monotone et
dans le cas de la traction — compression en considérant la densité de dislocations comme variable
interne. Les résultats obtenus pour la modélisation du comportement mécanique en chargement
monotone sont les suivants :

>

>

la limite d’élasticité est calculée en fonction de la température, de la vitesse de déformation
et de la densité initiale de dislocations avec une faible influence de la vitesse de déformation
la densité initiale de dislocations a peu d’influence sur la limite d’élasticité a partir de 750°C du
fait de la restauration

I’écrouissage et la restauration dynamique ont été modélisés en fonction de la température et
de la vitesse de déformation en utilisant I'approche phénoménologique de Kocks, Mecking et
Estrin [Mecking et Kocks (1981), Estrin et Mecking (1984)]

le mécanisme de restauration dynamique est lié aux mécanismes de montée de dislocations
dont I’énergie d’activation est trés proche de celle de la migration de lacunes [Chambron et
Caplain (1974)]

En utilisant la méme approche, les résultats obtenus pour la modélisation du comportement cyclique
sont les suivants :

>

>

la prédiction de la limite d’élasticité a été améliorée en prenant en compte |'effet de la taille
de grain

I'alliage NY690 a un comportement cyclique a écrouissage mixte qui a été modélisé en
considérant I'accumulation de dislocations aux joints de grains qui est a l'origine de
I’écrouissage cinématique

une plus faible taille de grain a une contribution cinématique plus forte ce qui conduit a une
valeur de contrainte de saturation plus élevée ce qui est conforme aux résultats de Morrison
et Moosbrugger (1998)

les courbes cycliques ont pu étre simulées avec un bon accord avec les données
expérimentales quel que soit I’état microstructural initial en considérant deux parameétres
microstructuraux : la densité initiale de dislocations et la taille de grain.
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7. Conclusions et perspectives

7.1 Syntheése

Dans un premier temps, I'alliage NY690 a été présenté ainsi que le procédé de soudage a I'arc utilisé
pour assembler les pieces de forte épaisseur (supérieure a 50 mm) impliquant un chargement
thermomeécanique complexe (chapitre 2). Une étude bibliographique a été réalisée pour identifier les
phénomeénes physiques mis en jeu par le procédé de soudage ainsi que les différentes méthodes
permettant de modéliser le comportement mécanique. Dans le deuxieme chapitre, les moyens d’essais
ont été définis pour caractériser les évolutions microstructurales et le comportement mécanique dans
des conditions représentatives du procédé de soudage (chapitre 3).

Aprés une caractérisation microstructurale compléte a I'état de réception de I'alliage NY690, les
évolutions de la taille de grain et de I'état de précipitation des carbures de chrome ont été étudiées au
cours du traitement thermique (chapitre 4). Cela a permis de définir des états microstructuraux de
référence pour étudier I'influence de la taille de grain et de la présence de carbures de chrome sur le
comportement mécanique.

Le comportement mécanique en chargement monotone et en chargement cyclique a ensuite été
caractérisé pour ces états de microstructuraux de référence a 25°C et a 750°C. L'effet de Ia
température et de la vitesse de déformation sur les mécanismes d’écrouissage et de restauration ont
été quantifiés a I'état de réception (chapitre 5). Cette campagne expérimentale a montré que le
comportement mécanique en chargement monotone dépendait en premier lieu de la densité initiale
de dislocations. Celui-ci a ensuite été modélisé en utilisant le formalisme de Kocks, Mecking et Estrin
incluant notamment I'effet de la vitesse de déformation et de la température sur les mécanismes
d’écrouissage et de restauration (chapitre 6). Le modéle développé a ensuite été validé par des
résultats de la littérature de 25°C a 1000°C pour le méme alliage.

Des essais cycliques a déformation imposée ont été réalisés de 25°C a 900°C ce qui a mis en évidence
un écrouissage mixte (isotrope et cinématique) dépendant de la taille de grain (chapitre 5). Le
durcissement cyclique est tres marqué quel que soit I’'état microstructural initial avec un effet
significatif de la présence de carbures de chrome au-dela de 10 cycles a 25°C. Le comportement en
chargement cyclique de [l'alliage a ensuite été modélisé en considérant deux parametres
microstructuraux : la densité initiale de dislocations et la taille de grain. La taille de grain a un effet sur
I’écrouissage cinématique du fait de I'accumulation des dislocations aux joints de grains. Le
comportement mécanique a pu étre modélisé a 25°C quel que soit I'état microstructural pour une
douzaine de cycles avec une prédiction correcte de la contrainte de saturation (chapitre 6).
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7.2 Perspectives

Une des perspectives est la prédiction des contraintes et déformations résiduelles ce qui implique de
modéliser le comportement mécanique avec un écrouissage mixte en fonction de la température et
de la vitesse de déformation. En effet dans cette étude, le comportement en sollicitations cycliques
n‘a été modélisé qu’a 25°C et a une vitesse de déformation de 5% 10™* s~ 1. Il est également
nécessaire d’intégrer les lois de comportement dans un logiciel de simulation numérique tel que
Sysweld et de quantifier I'influence de la loi de comportement sur le calcul des contraintes résiduelles
(erreur sur la valeur de contrainte).

La prédiction des contraintes résiduelles pourrait étre validée par la simulation d’essais a complexité
croissante [Depradeux (2004)]. Dans ce sens, I'essai Satoh (fig. 7.1) pourrait étre utilisé pour mettre a
I’épreuve les modeles numériques choisis [Roux (2007)]. L'essai Satoh consiste a imposer une
succession de cycles thermiques a une éprouvette en luiimposant une déformation nulle ce qui génere
des contraintes résiduelles.

Température : °C

1100°C 900°C
Air libre

Air libre 650°C

v Temps
1er Cycle 2éme X e 4éme
Cycle Cycle Cycle

Figure 7.1 : illustration de I'essai Satoh.

Au niveau de la modélisation mécanique, les transitions élasto-plastiques doivent étre simulées en
considérant notamment les hétérogénéités microstructurales. La premiéere transition élasto-plastique
pourrait-étre modélisée en considérant la distribution de la taille de grain [Raeisinia et Poole (2012)].
La modélisation des transitions élasto-plastique en chargement cyclique implique de modéliser le
comportement mécanique a une échelle plus basse que les joints de grains en introduisant un degré
de glissement irréversible des dislocations ainsi que les joints de macle. Tout cela nécessite une
caractérisation poussée des structures de dislocations et de leurs interactions avec les joints de grains,
les joints de macles et les carbures de chrome dans le but de comprendre les phénomeénes physiques
mis en jeu.

Au niveau expérimental, d’autres essais cycliques a chaud doivent étre réalisées en s’appuyant sur les
travaux de Lionel Bouffier [Bouffier (2013)] pour lesquels le comportement mécanique de I'alliage 600
a été caractérisé de la température ambiante a la température de fusion. Les essais cycliques a chaud
peuvent étre réalisées a 'aide la machine de traction/torsion MTS 809 en incluant des phases de
relaxation ce que permet la procédure actuelle. Les décrochements de I'effort dus a I'effet Portevin
Le-Chatelier peuvent étre minimisés en pilotant la déformation via le déplacement des mors et non
pas via un extensometre.
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ASPECML
METALS

9.1 Annexe 1 - Spécifications de Special Metals pour I'Inconel 690

www.specialmetals.com

INCONEL?® alloy 690 (UNS N06690/W. N1. 2.4642) 15
a high-chromium nickel alloy having excellent
resistance to many corrosive aqueous media and high-
temperature atmospheres. In addition to its comrosion

resistance, alloy 690 has high strength, good
metallurgical stability, and favorable fabrication
characteristics.

The chemical composition of INCONEL alloy 690
1s listed in Table 1. The substantial chromium content
gives the alloy outstanding resistance to omidizing
chemicals and to high-temperature oxidizing gases.
The gh level of nickel imparts resistance to stress-
corrosion cracking mn chlonide-containing environments
as well as to sodium hydroxide solutions.

The properties of INCONEL alloy 690 are useful
for wvarious applications involving nitric or
nitric/hydrofluoric acid solutions. Examples are tail-gas
reheaters used in nitric acid production and heating
coils and tanks for mitric/hydrofluoric solutions used
pickling of stamnless steels and reprocessing of nuclear
fuels.

The alloy’s resistance to sulfur-containing gases
makes it an attractive material for such applications as
coal-gasification units, bumers and ducts for processing
sulfuric acid, furnaces for petrochemical processing,
recuperators, incinerators, and glass wvitrification
equipment for radioactive waste disposal.

In various types of high-temperature water, alloy
690 displays low corrosion rates and excellent
resistance to stress-corrosion cracking. Thus, alloy 690
15 widely used for steam generator tubes, baffles,
tubesheets, and hardware in nuclear power generation.

Publication Number SMC-079
Copynight © Special Metals Corporation, 2009 (Oct 09)

Table 1 - Limiting Chemical Composition, %,
of INCONEL alloy 690°

..................................... 58.0 min.
.................................. 27.0-31.0
... 7.0-11.0
.................... 0.05 max.

.................... 0.50 max.

Manganese ... ... 0.50 max.
Sulfur. ..o 0.015 max.
GOPPET . ¢ ottt et it e e 0.50 max.

“Amendments for nuclear applications: 28-31 Cr, 0.04 max. C, 0.10
max. Co.

Physical Constants and Thermal
Properties

Table 2 gives melting range and some physical
constants at room temperature for INCONEL alloy 690.
Table 3 contains values for thermal and electrical
properties over a range of temperatures. Values for
specific heat were calculated: other values were
measured. Modulus of elasticity in tension, determined
by a dynamic method, 15 shown for temperatures to
1600°F (870°C) in Table 4. All measurements of
physical properties were done on annealed specimens.

Table 2 - Physical Constants

Density, Ib/in.? 0.296
Mg/m? B.19

Melting Range, °F 2450-2510
“C 1343-1377

Specific Heat, Biu/Ib-°F 0.107
Jikg-°C 450

Electrical Resistivity, chm-circ milfft ... 691
uld-m 1.148

Permeability at 200 cersteds (15.9 KA/M) ..o 1.001
Young's Modulus, 10° ksi 306
GPa 211

Poisson’s Ratio 0.289

INCONEL, INCOLOY, and MONEL are trademarks of the Special Metals Corporation group of companies.

The data

3 in this publication is for inft

| puposes only and may be revised at amy time without prior notice. The data is believed to be acowate

and relizble, but Special Metals makes no representation or wamranty of any kind (express o implied) and assumes no lisbility with respect to the accuracy or

1 of the

Nothing

i herein Althouzh the data is believed to be reprasentative of the product, the actual characteristics or performence of the
: ined in this :

blication should be i as the product for a particular use

product may vary from what is shown i this publi
or apphication.
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INCONEL=® alloy 690

Table 3 - Thermal and Electrical Properties

Table 4 - Modulus Data (Annealed)

o] o T e [ T | [
Conductivity | Expansion® Heat Resistivity
' BuHLA-h-F[10* in/in/°F| Btulb-*F |chm-circ mifft 70 21 30.0 206.9 115 793 0.30
75 = = 0107 691 200 93 28.3 202.0 11.35 783 0.29

200 93 7.80 0112 698 400 204 28.5 196.5 1085 755 0.30

400 107 7.97 0.119 710 600 316 27.6 1903 105 724 0.31

00 122 8.11 0.126 723 800 427 26.6 1834 10.15 70.0 0.31

800 136 8.29 0133 736 1000 538 253 1744 9.75 @v.2 0.30
1000 151 8.53 0.140 745 1200 619 239 1648 9.35 645 0.28
1200 165 8.87 0148 745 1400 780 22.5 15541 8.8 607 0.28
1400 179 9.14 0.155 749 1800 8™ 21.3 1469 8.2 bbb 0.30
1600 194 9.38 0.162 7583 1800 982 19.8 1365 7.35 50.7 0.33
1800 207 g.63° 0.160 760 2000 1093 182 1255 6.70 4B6.2 0.36"
2000 - a.87" 0176 768 * Extrapolated value.

*C Wim-"C pum/m=C Jkg-*C Ha-m

25 = = 450 1.148

100 13.5 14.06 471 1.162

200 154 1431 497 1.180

300 173 14.53 525 1.1989

400 194 14.80 551 1.219

500 21.0 15.19 578 1.235

600 229 15.70 604 1.239

700 248 16.18 631 1.241

800 28.8 16.60 668 1.247

00 285 17.01° 684 1.255
1000 301 17.41° 711 1.265
1100 - 17.70° 738 1.278

“Botwean 75°F (24°C) and temperatura shown.
hE:t'trapola’fgd values.

Mechanical Properties

INCONEL alloy 690 has high strength over a broad range of temperatures. Mechanical properties of the alloy vary with
product form and temper. Alloy 690 i1s normally used in the annealed temper. and strength characteristics described below are
representative of annealed material The usunal annealing temperature 1s approximately 1900°F (1040°C). The effect of
different annealing temperatures on the tensile properties of cold-worked matenial 1s shown under “Fabrication™ 1n Figure 8.

Tensile Properties

At room and elevated temperatures, INCONEL alloy 690
displays high vield and ultimate strengths along with good
ductility. Table 5 lists results of room-temperature tensile
tests on annealed material. As indicated by the wvalues,
tensile properties may vary with product form and size. At
high temperatures, alloy 690 retains a substantial level of
tensile properties with temperatures of over 1000°F (540°C)
required to produce significant declines in strength. Figure
1 shows the results of short-time tensile tests performed at
temperatures to 1800°F (982°C). The curves represent
average values for both cold-werked and hot-worked
products in the annealed temper.

Fatigue Strength

The results of low-cycle fatigue tests performed at room
temperature are shown in Figure 2. The specimens were
tested under axial stram with fully reversed loading.
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9.2 Annexe 2 — Caractérisation de la texture par EBSD

Pole Figures

[NLBASE .cpr]
Ni-superalloy (m3m)
Complete data set
2226520 data points
Equal Area projection
Upper hemispheres
Half width:5*

Cluster size:3°

Densities (mud):
Min= 0,62, Max=10,00

2
4
6

|

Figure 9.1 : figures de poles a I'état de réception pour I'alliage NY690

L’analyse par EBSD montre que I'alliage NY690 ne présente pas de texture particuliere a I'état de
réception. Les taches les plus intenses seraient dues aux grains les plus gros.
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