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Résumé

Les procédés de soudage conduisent a des modifisatie microstructure et induisent des
contraintes et distorsions résiduelles jouant Ua nportant sur la tenue mécanique des
assemblages. Cette étude a pour objectif la meadi@in des phénomenes thermomécaniques
liés a l'opération de soudage du TA6V, ce qui imupd d’identifier et de modéliser les
sollicitations thermiques imposées par le souddge,comportement métallurgique et
thermomécanique du matériau.

L’étude thermique et métallurgique a permis de meyries principales évolutions de phases
de lalliage, durant le soudage laser. Ainsi, eengpere approximation, nous pouvons
considérer que 3 phases distinctes sont a premdcerapte dans le calcul thermomécanique
(la phasen, la phaseé et la phase’). Afin de caractériser les phases ou mélangehdsg en
présence, des essais thermomécaniques sont rgalisédiverses températures et conditions
de déformation.

Concernant le choix du modele numérique, on adppte chacune des phases un modele a
variables internes de type Lemaitre et Chaboche @emuissage cinématique non linéaire,
un critere de plasticité de type Von Mises et umedlécoulement viscoplastique de type
Norton, couplé a une loi de transition d’échellédéntification de chaque phase se fait par
méthode inverse, a partir des essais thermoméa®jiguace au module d’optimisation de
ZSeT/ZMaT. La loi de localisation choisie est basée un modele polycristallin eh qui
permet le passage du comportement microscopiquehdgue phase au comportement
macroscopique de 'ensemble.

La validité de ce modéle décrit précédemment pasgar la définition d'un essai
expérimental représentatif des différents phénomémamcontrés lors de l'opération de
soudage.
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Introduction 2

1. Introduction

1.1 Contexte

La réalisation d'un ensemble soudé passe en gépérala fusion locale des jonctions a
assembler. L'existence méme d’une zone fondue Bstigine de modifications radicales de
I'état interne de l'assemblage. D’'une part la gbtidtion de cette zone produit une
microstructure particuliere, distincte de I'étaitial, d’autre part le retrait dimensionnel de
soudage induit des contraintes et des déformatiésluelles. Ces déformations sont
concentrées autour du cordon de soudure maisietlagsent en pratique des déplacements a
I'échelle de la piece qui modifient ses caractigpgs dimensionnelles. Les déformations
plastiques résiduelles sont généralement assoéiégss contraintes résiduelles et a des
distorsions des structures. La mesure non desteudés contraintes résiduelles est délicate et
la simulation numérique du processus de soudagal@s un moyen tres attendu dans ce
domaine. Elle peut également permettre d’analyaeiteiment les effets des parametres de
soudage sur les caractéristiques meécaniques dusmildé et de son influence sur la structure.
Des essais de mise au point constituent alors haseppréliminaire particuliérement longue
et colteuse. Ceci d'autant plus que I'optimisatomrmode opératoire peut ensuite imposer de
réviser la conception de la structure en adapéadeéssin des joints et le dimensionnement des
pieces. En effet, les distorsions sont étroiteniiéas a la forme et au volume des cordons de
soudure, et I'état des contraintes résiduellesgdéant de I'état des déformations) doit étre
pris en compte dans la prédiction de la durée e@el@ila structure en service.

Sous l'impulsion de l'industrie nucléaire, un gramsinbre de recherches destinées a prévoir
les contraintes résiduelles dans les souduresmdpagants mécaniques ont été conduites. Les
méthodes et modeles développés ont alors cons&gu@®ndations de logiciels de simulation
numérique aujourd’hui utilisés par un grand nomtiredustriels des secteurs aéronautique,
automobile ou encore de la métallurgie.

Les apports de la modélisation numérique du souse@iuent au niveau :

> de la détermination de la microstructure du matéidans les différentes zones
caractéristiques du procédé de soudage,

» de l'évaluation de la tenue mécanique des asseesbtagidés (prévoir les contraintes
résiduelles et le comportement local d'un assena))ag

» des études de faisabilité d'un procédé visant atifie d'éventuels défauts
d'alignement des structures ou a optimiser la sémude soudage.

Dans le contexte particulier des préoccupationsC#if, I'objectif de cette étude est la
caractérisation globale du procédé de soudage Ya&@rimpulsionnel d’'un alliage de titane
(TA6V), afin de simuler numériquement le comportemel’une structure soudée et
d’améliorer le procédé. En effet, sur de tellex@se aucun moyen de détensionnement des
contraintes résiduelles n’est possible aprés saud@g qui explique l'importance de la
modélisation du procédé afin de pouvoir quantiiésrcontraintes dans le cordon de soudure,
et ainsi d'utiliser les résultats comme donnéesitdée lors d’un calcul de dimensionnement
des structures.
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1.2 Problématique et démarche scientifique

Aujourd’hui, dans lindustrie des matériaux dessing la construction de composants
meécaniques, on constate la mise en ceuvre de mayemériques considérables pour I'étude
des procédés de soudage. Jusqu’alors, la maitrisg#misation des procédés nécessitaient
d'importantes et colteuses études expérimentalemmgériques. Désormais, une maitrise
plus objective s'impose ou la prise en compte depimeindustriel génére la recherche et le
développement. Dans ce cadre, la fabrication désepi de haute technicité toujours
améliorée, utilise des outils de simulation numggicElle permet d’une part le contrdle de la
qualité du produit, et d’autre part la compréhemsies phénomeénes entrant en jeu tout au
cours de sa gamme d’élaboration. On entend par@terde la qualité du produit, la maitrise
et la connaissance des propriétés meétallurgiqueséetniques des objets fabriqués. Cette
connaissance est primordiale pour prévoir la répales piéces en service sous sollicitations
ultérieures. En effet la réalisation de liaisonad&®es constitue des zones d’hétérogenéités,
aussi bien du point de vue microstructural que mi§ce. Les températures générées lors de
'opération de soudage sont a I'origine des évohgide la microstructure (changements de
phases métallurgiques...) de I'alliage et donc depsagriétés mécaniques locales au sein des
assemblages.

La démarche employée dans cette these est valablege soit le procédé de soudage et quel
gue soit le matériau utilisé. Elle se scinde enxdewandes étapes: une étape de
caractérisation des données thermiques, métalliggigt mécaniques (Figure 1-1), et une
étape de modélisation numérique du procédé de geuéigure 1-2).

Le schéma de la Figure 1-1 rappelle les effeteegtcbuplages qui interviennent dans la
formation des contraintes internes au cours du agpeiett montre les interactions entre les
phénomeénes thermiques, métallurgigues et mécaniddeass ces conditions, la prévision
quantitative des contraintes internes implique atiiifier et de modéliser les différents
phénomeénes générés pendant I'opération de soudifiérentes étapes sont a considérer :

» Le comportement thermique :

Les sollicitations imposées par le procédée de gpeida'est-a-dire les gradients de
température imposés a la piéce doivent étre détésnde facon précise. Les propriétés
thermo-physiques (conductivité thermique, chalgécgique, enthalpies de transformation
de phases) doivent étre connues en fonction deripdrature et de la microstructure.

» Le comportement métallurgique :

Les cinétiques de transformation de phases durantsdudage au chauffage et au
refroidissement doivent étre décrites ainsi qudfeteéventuel de I'état mécanique du
matériau sur ces cinétiques (les cinétigues defmamation de phases doivent étre mesurées
et l'influence de variation de la composition chgone ainsi que de la taille de grain doivent
étre quantifiées).
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» Comportement thermomeécanique :

Le comportement thermomeécanique (viscoplastiguey pleases dans les conditions de
température et de déformation adéquates (les ptéprimécaniques des différentes phases
aux difféerentes températures seront déterminéssydagiations volumiques ainsi que les
déformations de plasticité de transformation agsmscia I'évolution de la microstructure
seront quantifiées tant que faire se peut).

Données CEA + Bibliographique : - Caractérisation métallurgique du cordon
- Conductivité thermique (Analyse MEB, microsonde, DRX...).
- Chaleur spécifique - Etude de la cinétique de transformation|
- Densité. .. de phase (essai gleeble, dilatométrie...)

Changements de phases

T [“Metallurgie

—ai 0
o Chaleur latente o
QS %
Chaleur de Transformations
déformation sous contraintes
Contraintes Contraintes de
thermiques (VN transformation

Caractérisation mécanique appropriée :
- Essai cyclique en température
- Essai de relaxation ...

I Dilatation thermique du
| matériau

Figure 1-1 : Démarche employée (caractérisation egpimentale des données physiques)

L’'étape de modélisation du comportement mécanique nthtériau consiste en une
formulation de lois de comportement permettant devar la réponse du matériau sous
sollicitation thermomeécanique. La connaissancevdembles controlées expérimentalement
permet de calculer les variables observées (défmnsaou contraintes) gréce a la loi de
comportement. Cette derniere fait intervenir urtaiernombre de coefficients a identifier a
I'aide d’un logiciel (dans notre cas ZSeT/ZeBuLdrs& bibliotheque matériau Zmat) sur une
base d’identification expérimentale (Figure 1-1)leEest choisie a priori afin de couvrir le
domaine des sollicitations thermomécaniques (taenxdéformation, vitesse de déformation,
température) a modéliser, et par conséquent estidondu procédé a simuler. Tous les essais
meécaniques vont permettre d’identifier le modeleriino-élasto-viscoplastique (Figure 1-2).
La formulation du modele et I'identification de sasefficients étant effectuées, un calcul de
simulation numérique du procédé de soudage peaitréalisé sur une structure en utilisant
comme données d’entrées les champs de températmtaljement calculés avec le code
ABAQUS®.
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Identification avec Zebulon :
Identification non linéaire de la
loi de comportement élasto-
visco-plastique sur base
expérimentale

Modéle numérique :

Loi de comportement
élasto-visco-plastique
multiphase

Thermiques

Données . C.!lll:!ll SO!'lS‘ ABAQUS :, '
dlentrées Simulation numérique du procédé de
soudage sur une structure

Calcul Thermique ABAQUS : o0 -

Recalage du calcul thermique du =
procédé de Soudage

(Identification du Flux)

! %

Essai de soudage instrumenté sur - Connaissance précise des contraintes résiduelles
plaque et sur cylindre : - Dimensionnement des structures

- Contraintes résiduelles - Amélioration du procédé de fabrication
- Champ de Température

Figure 1-2 : Démarche employée pour la modélisationumérique du procédé

Ensuite, afin de juger de la validité de la démeydbs résultats du calcul sont confrontés a
des résultats expérimentaux issus des essais degounstrumentés. La qualité de cette
démarche est fonction pour une part importante ain apporté a la formulation et a
I'identification de la loi de comportement. Cechestitue I'essentiel de ce travail de thése.

Le présent mémoire comporte quatre chapitres. Téaliord, une partie bibliographique
(chapitre 2) qui présente de facon succincte lequé de soudage utilisé dans notre étude
(Laser YAG impulsionnel) et I'alliage de titane (BX).

Dans la deuxieme partie (chapitre 3), nous avofectei® une analyse métallurgique des
cordons de soudure soumis au procédé de soudageYIAS impulsionnel. L'objectif de
cette analyse est d'identifier avec précision l#gmkntes phases en présence et surtout dans
guelles proportions elles vont intervenir. Pour poemdre les hétérogénéités rencontrées dans
la zone fondue, plusieurs caractérisations se @ofitees nécessaires. En effet, une analyse
par microdureté donne une hétérogénéité de compentede la zone fondue qui est induite
par la microstructure. Ainsi une observation au mecope Electronique a Balayage, des
analyses microsonde et DRX vont permettre de comapeeces hétérogénéités. De plus, les
conditions de chauffage, générées par le soudagenposeé d'étudier les transformations de
phases du TA6V hors équilibre thermodynamique. @ adtte caractérisation a permis de
définir un modele métallurgique explicité a la die cette seconde patrtie.
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Dans une troisieme partie (chapitre 4), nous awhesché a caractériser mécaniquement les
phases ou mélange de phases en présence. Pouifféetnts essais thermomécaniques sont
envisagés pour diverses températures et condidiers®formation (essais cycliques, essais de
traction / relaxation ...). L'objectif est donc der@etériser le matériau pour des vitesses de
déformation induites par le procédé (variant dé& &b & 10° s) et pour des températures
variant de la température ambiante jusqu'a la teatpee de fusion. Tous ces essais ont
permis d’identifier le modéle thermo-élasto-vis@asgtique.

Et enfin, la derniere partie (chapitre 5), est eanée a la validation globale de la démarche.
Elle commence par la présentation des essais déageunstrumentés, suivi par le calcul
thermique sous ABAQUS® du procédé (données d'emtd la simulation numérique).
L’apport de chaleur du procédé de soudage laser ¥AGhulsionnel est modélisé par deux
sources de chaleur. Ces sources numériques samtéeal a I'aide de mesures thermiques
expérimentales. Puis, elle se termine par la cotditoon calcul/expérience des deux essais de
soudage de géométrie simple : plaque et tube. Nwésenterons le début du calcul
numérique de la plaque soudée.
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2. Etude bibliographique

2.1 Généralités sur le soudage

L’assemblage par soudage occupe une place préponedatans la construction des bateaux,
trains, avions, fusées, automobiles, ponts, tuya@éservoirs. La clé des problemes qui se
posent lors d’'une opération de soudage reléve diiemeéu soudeur ou du constructeur
soudeur dont la démarche doit inclure, outre I'afién de soudage, les problémes se posant
en amont et en aval de celle-ci, a savoir :

» la conception des assemblages soudés : découpdgsstamblage et disposition des
joints,

» la préparation des piéces avant soudage : géondésibords, état des surfaces,

» la mesure de la qualité des soudures et de la tBli@assemblage en service.

Cette démarche s’appuie sur les caractéristiqugsraltédé de soudage le mieux approprié
qui induit la forme de la soudure et le résultateah. Nous présentons essentiellement les
principes, les équipements et la nature des liajsom soudures, auxquelles ils donnent lieu.
Le soudage est un assemblage définitif exécutéesipieces métalliques qui s’impose pour
diverses raisons : dimensionnelles (un pont), sirattes (un réservoir), constructives (une

carrosserie), de poids (un panneau), économiquegléncher) ou autres.

2.2 Procédé de soudage par faisceaux a haute énerdgdaser

2.2.1. Généralités

Les faisceaux a haute énergie se caractérisefa paopriété de concentrer des puissances de
plusieurs dizaines de kilowatts sur des surfaceguddques dixiemes a quelques millimétres
carrés. On classe dans cette catégorie les fasaélectrons et les rayons laser que I'on
utilise en soudage sous les noms de soudage paedai d’électrons (en abrégé : par FE) ou
par bombardement électronique (BE) et de soudage dp au) laser. Pour des raisons
technologiques, le soudage par faisceau d'électrangait, le premier, I'objet d'un
développement rapide et plusieurs milliers de mrashsont en service actuellement dans le
monde. Deux décennies seront, par contre, nécessaiur voir apparaitre les premiéeres
applications de soudage par laser, résultant deggs moins rapides des lasers de puissance
multikilowatt susceptibles d’emploi industriel dalestravail des métaux. Il y a lieu de noter
ici que les lasers ont trés vite connu quelque$iagiipns de microsoudage et de découpage
de tous matériaux et en particulier de toles ni§tads minces.
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2.2.2. Le soudage par laser YAG

2.2.2.1Principe et généralités

L’outil de ce procédé est un rayon laser puissanégg dans une cavité comportant un milieu
actif amplificateur et se propageant dans I'atmésplou dans un guide jusqu’a une optique
de focalisation permettant de [l'utiliser. L'ondet esaractérisée par sa puissance et sa
fréequence. Cette derniere est déterminée par @neles photons émis par les atomes ou les
molécules du milieu actif.

Dans un rayon, les photons sont organisés en oled&rodnagnétique caractérisée par sa
composante électrique E (X, vy, z, t) en tous paietSespace occupé (E est nulle ailleurs). Au
point de focalisation, E atteint des valeurs dedte de 1& V.cmi™, équivalentes aux champs
électriques des liaisons électroniques dans leérraak, et est capable d’y étre absorbée. La
puissance, exprimée en watts, résulte du nombre@hdéons émis par unité de temps,
c’est-a-dire de la densité des molécules ou deaed@xcités dans la cavité (énergie stockée
par cn) et du volume impliqué. C’est une donnée techriglog liée & I'espace occupé par
I’émission et a certains compromis de constructiariaser. Les diamétres des rayons laser
utilisés en soudage, de taille comprise entre gesligmillimetres et 2 & 3 cm selon la
puissance, permettent de les focaliser trés foméraecourte distance moyennant une trés
faible profondeur de champ. Ainsi, le rayon laser :

» peut se propager dans I'air ambiant,

» peut étre transporté a distance sans affaiblissenwable et dévié par réflexion ou
réfraction,

» peut étre focalisé par un moyen optique simple smadiaible distance, de I'ordre du
décimetre.

Les limitations sont les suivantes :

» puissance plafonnée aujourd’hui a 2 kW pour le Y&G 25 kW continus (on parle
aujourd’hui de 45 kW) pour le GO

» co0t élevé avec la puissance,

» focalisation fixe et profondeur de champ réduitar @@pport au faisceau d’électrons).

Les applications du soudage par laser couvrentipatement le soudage bord & bord de toles
d’épaisseur variant de quelques dixiemes de mithena 10 ou 15 mm, des soudures par
transparence d’épaisseurs minces et des assembtagEsiques, en compétition avec le
faisceau d’électrons.
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2.2.2.2Description du laser YAG

Le laser YAG est I'un des lasers les plus utiliséson le retrouve dans de nombreuses
applications industrielles ou scientifiques. Leieuil optiquement actif est constitué par un
barreau de grenat d'yttrium-aluminium dopé au néoelyYAG, acronyme anglais : Yttrium-
Aluminium Garnet). L’énergie est transmise a I'éddrh par pompage optique. Les lasers
solides Nd-YAG peuvent fonctionner de facon imputisielle et sont pour cela excités par
des lampes flashs. La récurrence est de 300 ingmglglar seconde d’'une durée de 0,5 a
10 ms, et la puissance moyenne est de 500 W.

On peut également les faire fonctionner de facomticoe (CW : Continuous Wave ) en les
excitant par des lampes a émission continue. gt alors des séries d’impulsions de
0,2 ms a des frequences élevées (1 000 a 50 OO@simms par seconde) qui augmentent
I'interaction avec la matiere. La puissance esial@ment de 2 kW.

Par la suite, nous nous limiterons a la présemtatio procédé de soudage laser YAG
impusionnel (Procédé utilisé dans notre étude).

2.2.2.3Le soudage laser YAG impulsionnel

(a) Généralités

Il s’agit d'un laser a solide dont le milieu aat$t un monocristal. La longueur d’'onde de ce
laser (1.06um) permet son transport par fibre optique. Le mastal, de faible volume, est
placé dans une cavité réfléchissante. L'excitatonmilieu est réalisée par des lampes au
xénon ou par des diodes laser. Le rendement éjeetrilu laser dépend du systéme de
pompage (1 a 3% pour un pompage par lampe et en¥id& pour un pompage par diode
laser). Une circulation d’eau dans la cavité astirefroidissement du systeme. En général,
les sources laser YAG impulsionnelles (Figure 3dnt constituées d’'un module de pompage
délivrant une puissance moyenne comprise entretb00 W.

Laser FAG pulsé

arridre ™,

e rerawen

iR
e remwc

e

Figure 2-1 : Schéma de principe d’'une cavité lasefAG impulsionnel
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Les sources laser YAG peuvent atteindre plusieWsek ajoutant, en série, a ce module de
pompage, des modules amplificateurs. Le régimeodetibnnement impulsionnel est assuré
par des lampes flash, produisant, a chaque immylsite réponse optique d’'une fréquence et
d’'une longueur d’'impulsion définie. Le schéma dgimée de fonctionnement est donné en
Figure 2-2.

Pc

Temps

T

Figure 2-2: Régime de fonctionnement impulsionnel

Les caractéristiques du laser YAG impulsionnel dafds a sa puissance créte, qui peut
atteindre 50 kW. Les différents parametres laset &&s par les relations suivantes :

» Ladurée d’'impulsion (s) : T

» L’énergie par impulsion (J) : E

» Lafréquence d'impulsion (Hz) :  f

» La puissance créte (W) : Pc=E/

» La puissance moyenne (W) : Pm=E.f
» Le pas de soudage (mm) : p

Pour le soudage, la puissance créte doit étreédankn effet, une puissance créte trop élevee
provoquera des projections de matiere. A énergiastante, pour une faible durée
d’'impulsion, l'importante puissance créte obtenuenrte une grande profondeur de
pénétration (pour des opérations de découpe ouwedmge). Le fait d’augmenter la durée
d’'impulsion élargit la zone fondue, mais la rendimgénétrante. Concernant la fréquence,
I'échauffement de la piece diminue lorsqu’ellefasble. Ainsi, les déformations sont limitées
pour des faibles fréequences. Le pas de soudage ggalka la distance entre deux impacts.
Ainsi, pour le soudage laser impulsionnel, on parf@dutot de pas associé a une fréquence,
plutét que de vitesse de soudage. Le taux de reement linéaire (TRL) est défini comme le
rapport entre la longueur recouverte d'un pointsdedure par le suivant et le diametre
d’'impact (L) (équation 2-1).

TRL=100*(L-p)/L Equation 2-1

Le taux recherché pour obtenir une soudure étagictésistante d’un point de vue mécanique
est compris entre 70 et 85%.
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(b) Transfert de I'énergie

Lors de 'emploi d’'un faisceau a haute densité df§re, deux modes de transfert d’énergie
peuvent apparaitre, si la densité d’énergie suytecidélivrée est inférieure ou supérieure a
10* W/mnt. En dessous de 1@v/mn?, le mode de transfert rencontré est la conduction,
comme c’est le cas pour les procédés conventiompuelisansmettent la chaleur a partir de la
surface de la piece. Il prédomine lors du soudag&ible profondeur de pénétration. Il est
treés intéressant lorsque I'on veut modifier lesppietés superficielles des matériaux, donc si
I'on veut effectuer des traitements ou des revéiesnge surface.

Au dessus de fonv/mn?, le chauffage est si rapide que le métal se vapgrour former un
capillaire.

(c) Formation du bain de fusion

La forme du bain de fusion, et en particulier safqmdeur, conditionne pour une grande part
la qualité obtenue lors du travail des matériaaxp&nétration sera de préférence aussi grande
gue possible, mais surtout reproductible et coalrél Pour ce faire, il nous faut comprendre
les mécanismes intervenant lors de I'élaboratiorbain de fusion [Kales, 1993], [Chartier,
1990], [Steen, 1991], [CETIM, 1992]. La Figure DfEsente la formation d’'une soudure par
procéde laser.

piéces
& assembler

/\

faisceau laser —

Sens du soudage

bain de fusion
amont

bain de fusion
aval

capillaire rempl
de vapeurs
métalliques
(keyhole)

zone affectée
thermiquement

métal fondu
resolidifié

Figure 2-3 : Procédé de soudage par laser YAG [Padlés, 2005]

En raison des modifications que le faisceau lagedyit dans la matiére, la nature de
l'interaction faisceau/matériau est complexe. Bmure les interactions faisceau/matériau
dépendent dans une large mesure de I'état de sutfaenatériau, CHIANG et ALBRIGHT
[Chiang, 1988] ont décomposé la formation du barfusion en plusieurs étapes distinctes.
Ces différentes étapes, qui sont illustrées paigare 2-4, sont les suivantes :

» la matiere a I'état solide est chauffée par coridadFigure 2-4 a),
» I'énergie absorbée provoque la fusion du métal sug zone correspondant a la
surface d'impact (Figure 2-4.b),
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» une vapeur métallique partiellement ionisée formarganache apparait au centre de
I'impact, la ou le faisceau est le plus dense. Blsorbe et diffuse, en partie, le
faisceau laser (Figure 2-4.c et Figure 2-4.d),

» la pression de la vapeur métallique croit et chésseétal fondu sur la périphérie du
faisceau et vers le haut (effet produit par I'ectien des atomes).

LA b/ .
.. Réflexion L Formation
Reflexmn N ‘ : ' d’'un panache
faible » « i
importante \ ,f ‘ ¥ /métallique ou « plume »

2 2 g
a) Chauffage par b) Pénétration ¢) Vaporisatio d) Formation de
conduction superficielle plasma

Figure 2-4 : Principales étapes de la formation dbain de fusion

Les mécanismes d’interaction faisceau/matériau are# pas encore totalement connus, la
difficulté majeure étant I'étude de ces phénomémnestres hautes températures. Ceci n'est
pas seulement d0 aux modifications des propriégsiques du matériau. En effet, le nouvel

état dans lequel il se trouve affecte I'absorptier’énergie laser et complique la physique du
processus. De ce fait, I'aspect fondamental detefFaction laser/matériau concerne

principalement la formation du capillaire.

Compte tenu de ces remargues, nous ferons danstéade ce chapitre la synthése des
interactions laser/matériau. Pour ce faire, noussgr@ans en revue les deux interactions
principales qui interviennent dans la formationb@in de fusion : la formation du capillaire et

la formation du plasma.

(d) Formation du capillaire

Les puissances spécifiques développées par lexdais a haute énergie donnent lieu, lors
d’'un impact sur la matiére, a un phénomeéne de it caractéristique da a la formation

de ce que I'on appelle généralement un capill@reexplique simplement sa formation de la
fagcon suivante : la puissance du faisceau se dgpelq@uasi intégralement a son point

d’'impact sur une cible et donne lieu a une sublomainstantanée de la matiére. Dans le cas
d’'un matériau métallique, une tension de vapeuwrééleen résulte, refoulant vers les bords un
film de métal en fusion et donnant par suite naissaen surface, a une petite cavité que le
faisceau emprunte pour progresser. De proche eth@ree forme un puits étroit qui se

propage dans la matiere. Ce puits, de diametreiree maipérieur a celui du faisceau, est
physiquement occupé par un plasma de vapeurs m@étallet ses parois sont tapissées d'un
film de métal en fusion maintenu par capillaritégg(FFe 2-5).
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Figure 2-5 : Formation du capillaire (« Keyhole » a trou de serrure) [Paradis, 2005]

La puissance du faisceau s’affaiblit au fur et &une de sa progression dans le capillaire, au
point que le phénomeéne finit par se stabilisedintite de pénétration est atteinte.

On peut produire un capillaire a I'interface de xigueces placées bout a bout. Lorsque le
faisceau se déplace le long du plan de joint, Iéahen fusion est rejeté vers l'arriere et
referme le capillaire en formant un cordon de soedu

Les dimensions axiales et transversales du capilf@igissent la morphologie du cordon, lui
conférant un rapport profondeur/largeur de 1 arigénéral. Ce rapport dépend de nombreux
facteurs liés au matériau (propriétés physiquesudehtempérature) ainsi qu’au faisceau a son
point d’impact (puissance, diamétre, profil).

Le pouvoir pénétrant du faisceau peut dépasseaiépur a souder : le capillaire débouche a
I'arriere de la cible sans que son équilibre seittyrbé. On obtient alors des soudures dites
débouchantes a bords paralléles qui forment, ereraate soudage, l'idéal d’une liaison bord
a bord.

En conclusion, le phénomeéene de capillaire, qui egpasur la plupart des matériaux
métalliques, entraine les effets suivants :

» la formation d’une soudure sans métal d’apport,

» un pouvoir de pénétration important, réduisant & passe unique la réalisation de
soudures bord a bord sur des épaisseurs pouvainidag 20 mm pour le laser et
20 cm pour le faisceau d’électrons ; en contrepaldi préparation des bords a souder
(pas de chanfrein), qui reste trés simple, apeucoup de rigueur dans le maintien
de tolérances d’accostage serrées,

une zone affectée par la chaleur transversalemmestréduite et indépendante de
I'environnement immeédiat (outillages),

un cycle thermique rapide, non sans conséquendessoratériaux sensibles,

une vitesse d’exécution élevée,

des déformations limitées.

YVVV VY
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(e) Formation du plasma

La création du capillaire s’accompagne d’un plasntea surface du bain de fusion. Ce plasma
est constitué de vapeurs ionisées a trés hautettatape, qui s'échappent du capillaire. Le
plasma de vapeurs métalliques est la résultante bian couplage faisceau-matiere. Il est
donc inévitable. En fonction de I'énergie incidereeplasma aura une action plus ou moins
importante sur la morphologie du cordon, en évakaphrtie supérieure du cordon (Figure
2-6).

plasma zone fondue A

zone fondue B

Figure 2-6 : Formation du plasma a la surface du ba de fusion

» Zone fondue A : due a l'action du plasma (jusqa® du faisceau absorbé)
» Zone fondue B : due a l'action du capillaire (paméstante du faisceau incident hors
faisceau réfléchi)

() Etude macrographique d’un joint soudé par ce pr@céd

Pour le procédé de soudage laser YAG impulsiotam@hacrographie d’un joint soudé bout a
bout permet de distinguer quatre zones princij&élages, 1994] & [Granjon, 1969] :

Zone A
Zone D Zone B Zone C
| e
K P g
o L] i
) %3‘ N 5 C
/ My A l‘\

Figure 2-7 : Macrographie d’un joint soudé

> Zone fondue :

Au centre du joint se trouve la zone fondue, ZondeAla Figure 2-7. C’est celle qui est
passée a I'état liquide durant I'exécution de ladsme. L'état fondu est transitoire et la
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solidification est obtenue soit par cessation dsolarce de chaleur (soudage par points) soit
par éloignement de la source de chaleur (soudagegan).

> Zone de liaison :

De part et d’autre de la zone de fusion se troaveohe de liaison, Zone B de la Figure 2-7.
Dans le cas d’'un métal pur, il s'agit d’'une surféicgitant la zone fondue, sur laquelle les

cristaux de solidification de cette derniére orgua8, en s’édifiant, la liaison métallique avec

le métal de base non fondu.

Lorsqu’il s’agit d’'un alliage, ou d’'un métal impuon peut dans certains cas distinguer, au
niveau de la zone de liaison, les effets d’'unectugiartielle entre le solidus et le liquidus.

» Zone affectée thermiquement :

Au-dela de la zone de liaison, le métal de baseaubi le cycle thermique de soudage, se
manifeste par des modifications plus ou moins asesipar rapport a son état initial, dans une
zone plus ou moins étendue qui est la zone affeb&eniquement (Z.A.T.) : zone C de la
Figure 2-7.

Pour les soudures sur acier, cette expressionugsius réservée a la zone austénitique. On
distingue alors une zone appelée zone de surchauffia température maximale atteinte
durant le cycle de soudage est comprise entrenipéerature d’austénitisation totale et la
température de fusion.

La largeur de la zone affectée thermiquement est donction du matériau utilisé, du
procédé de soudage employé et des conditions opémt Ainsi la zone affectée
thermiquement est d’autant plus étroite que leigradie température est grand (Z.A.T. plus
étroite pour une soudure par faisceau d’électromsppur une soudure a arc).

» Zone non affectée :

Au-dela de la zone affectée thermiquement se trdeveétal de base non affecté par le
soudage, Zone D de la Figure 2-7, tout au moins affectée du point de vue des
modifications physicochimiques que peut entraiaesdudage.

Il est évident que les effets du soudage, consdenés d’autres points de vue, tels que les
déformations ou les contraintes résiduelles neé&temt pas a la limite extérieure de la Z.A.T.

2.2.2.4Caractéristiqgues du soudage laser YAG propre & ibirde

Le choix du laser YAG impulsionnel s’est fait tomaturellement afin de minimiser les
distorsions et les contraintes résiduelles duesoadage. En effet, dans notre cas, il n'y a pas
la possibilité de réaliser un traitement thermiglée détensionnement apres I'opération de
soudage.

De nombreuses études internes au laboratoire diagewu CEA Valduc ont été réalisées
afin d’optimiser les parametres de soudage supldegies en TAG6V d’épaisseur 3 mm. De ce
fait, nous utilisons un laser YAG impulsionnel (firpf 506) avec une fréquence de soudage



17 Etude bibliographique

de 5 Hz et un taux de recouvrement des tirs derode 80 %, ce qui est le meilleur taux
dans notre cas pour obtenir une soudure étanaisistante d’un point de vue mécanique.

Ainsi pour chaque tir, nous avons un temps de ddjtergie de 13 ms et un temps de
refroidissement de 187 ms. Le cordon de souduraiest formé d’'une multitude d’'impacts
lasers espacés d'un pas d’avance de 0.28 mm. Cenmdg soudage génére ainsi des
sollicitations extrémement sévéres pour le matédam point de vue thermique. Lors du
dépot d’énergie, la vitesse de chauffe est de ek 300°C.m5 et atteint des vitesses de
refroidissement bien supérieures a ce qu’on pduldenir en réalisant une trempe a I'eau.

Le soudage se fait sous argon (débit 15 I/min) df@éviter tout risque de pollution par
I'oxygene ou I'’hydrogéne. Les paramétres de sousloine décrits ci-dessous :

Mode de fonctionnement : impulsionnel

Durée de I'impulsion : t=13 ms

Fréquence : f=5Hz

Energie maximale par impulsion: E=17,5J

Puissance moyenne maximale : P=70Wal5kwW

Puissance de créte maximale : . =P1,3 kW

Amplificateur laser : grenat d’Al et d’'Y dopé agodyme (YAG)
Faisceau infrarouge : A=1,06 um

Pas d'avance : p =0,28 mm

On peut voir Figure 2-8 deux exemples de piéceslémsl avec les parametres décrits ci-
dessus. Il s’agit d’'une plaque et d’'un tube en TAGWi ont I'un et 'autre une épaisseur de
3 mm. La plaque est constituée de deux élémendsngension 50 mm par 30 mm. Les deux
parties du tubes ont chacune une hauteur de 50ummayon intérieur de 24 mm et un rayon
extérieur de 30 mm.

Figure 2-8 : Cordon de soudure par laser YAG impul®nnelle du TA6V
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2.3Le titane et ses alliages

2.3.1. Le titane

2.3.1.1Généralités sur le titane, [Boyer, 1994], [Combi&g7]

Seuls cing a dix pourcent du minerai de titaneagxgont utilisés pour des applications dans
le domaine de la métallurgie. Ce n’est qu'a padtss années 1950 que les applications
métallurgiques se sont développées, sous formealitiaas aux aciers (ferrotitanes) ou pour

élaborer des alliages de titane.

Les alliages de titane possédent des caractémstiguecaniques élevées pour une faible
masse volumique, ce qui les place avant les allia@uminium et les aciers en terme de
propriétés spécifiques. Ceci explique pourquoi,gmaleur prix relativement élevé, ils sont

particulierement utilisés dans I'aéronautique. @s jours, ils voient leurs applications se

diversifier, en particulier dans le domaine de hante, ainsi que dans le biomédical pour la
fabrication de prothéses de hanche ou de genooe grdeur propriété de biocompatibilité

élevée.

2.3.1.2Structure du titane et propriétés physiques [Comti899, a], [Handbook
titanium, 1974]

(a) Aspects cristallographiques

Le titane non allié posséde, a la température artéyiaine structure cristalline hexagonale
compacte appelée phase(a = 2,950A,c = 4,683A,c/a=1587). Au cours du chauffage, la
transformation allotropique du titane intervienB&2 °C, qui correspond au passage de la
phasea & la phas@. Cette derniére phase, de réseau cristallin cebigntré & = 332A a

900 °C), subsiste jusqu'a la fusion a 1670°C. Lapérature a laquelle a lieu la
transformation allotropique est appelée « trangus (Figure 2-9).
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Température (°C
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Figure 2-9 : Structure cristallographique du titanenon allié [Handbook titanium, 1974]

» A Etat liquide,
» B : Phasé cubique centrée (a=0,332 nm),
» C : Phase hexagonale pseudo-compacte (a=0,295 nm, ¢c=0,4682/a=1,587).

La transformation allotropiqu@<—a du titane présente des caracteres spécifiquesade |
transformation martensitique, selon le mécanisnag@sé par Burgers pour le zirconium
[Burgers, 1934]. La Figure 2-10 montre que l'ontpeasser de la forme cubique centrée a la
forme hexagonale par un faible déplacement (infér& une distance interatomique) de

guelques atomes et par un léger réarrangemenudectce

<112l =g i = 1112p

g
[ = '

[oooy, 41 1I'.'|]:I
'-'\- .

Figure 2-10 : Transformation allotropique p (cc) — a (hc)
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Cette transformation conduit aux relations d’ortions suivantes :

> plans (110 , /10003,
» directions <11:I>B //<11§O>a

De plus, les différents auteurs ont montré que :

» la transformationcc - hc du titane se produit toujours par un mécanisme de
cisaillement avec germination athermique (formatisans diffusion de phas&
martensitique) suivie éventuellement, dans le easrefroidissements lents (de I'ordre
de 2°C/min), d’une croissance thermiquement activEuillan, 1963],

» les plaquettesa. qui se forment par refroidissement lent ou pandf@mation
isotherme ont, avec la phase mgrées mémes correspondances cristallographiques et
les mémes plans d’accolement que la martensitenobtpar trempe [Wiskel, 1959]
[Bibby, 1964], les plans le plus fréquemment cgést : (334 et (344),

» bien gu’il existe théoriguement, pour un monoclkistle nombreuses orientations
possibles aprés double traversée du point de tnanafion (41 pour le cycle
L - a - [ et 57 pour le cyclew - S - a), on ne trouve en fait qu'une seule
orientation : celle de départ [Glen, 1954] [BrotR55], ce qui caractérise une hérédité
cristallographique tres forte qui est, par exempiese en évidence lors de 'examen
des textures.

(b) Propriétés physiques du titane

Les propriétés physiques du titane sont résuméas b Tableau 2-2, ainsi que celles
relatives a d’autres matériaux a titre de compara{3ableau 2-1).

Mg Al Ti Fe Cu
Masse volumique (g/cth 1,74 2,70 4,51 7,86 8,94
Module d’élasticité (MPa) 45000 7000( 110000  21000@20000
Point de fusion (°C) 650 660 1670 1539 1084
Conductivité thermique a 20°C 146 240 16,7 71 380
(J/m.s.°C)

Résistivité électriqueCy.m) 4410 | 2,68.10° | 47,8.10° | 10.10° | 1,7.10°
Coefficient de dilatation (m/°C)] 25,7.%0| 24,6.10° | 8,5.10° | 11,9.1C° | 16,4.1C°
Magnétisme Non Non Non Oui Non

Tableau 2-1 : Propriétés physiques du titane et digres matériaux
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Propriétés Valeurs
Z numeéro atomique 22
rc rayon de covalence 1,32 A
Ei Energie d’'ionisation 661 kJ/g.mol
Teb. Température d’ébullition 3260-3285°C
Ts Température de fusion 1670°C
Tg Transug’ 882°C
Ps Masse volumique (20°C) 4510 kg/m
pL Masse volumique (TST 4110 kg/m
M Masse molaire 47,9 g/mol
AHs | Chaleur de sublimation (S V) 10040 J/g a 0 K; 9800 J/g a 298 K
AH, Chaleur de vaporisation (b V) 8890 J/g
AH; Chaleur latente de fusion €S L) 322-365-440 J/g
AHy | Chaleur latente de transition-& ) 70-89 J/g
Cps Capacité calorifique massique (20°C) 518-522-HR8.K
Cp. Capacité calorifique massique (T¥T (700)-786 J/kg.K
o Coefficient de dilatation thermique linéaire 29°C | 8,5-8,9 10°K™*
A Conductivité thermique 18-21,6 W/m.K
YLV Tension de surface du liquide (TT 1,65 N/m
n Viscosité dynamique du liquide (TAT 5,2 10°N s/nf
Qs Résistivité électrique (20°C) 47,8-54,0)am
Q Résistivité électrique (TI 172-(400) |2.cm
v Coefficient de Poisson 0,33
E Module d’Young 110 GPa
Rpo2 | Limite d’élasticité a 0,2% de déformation plasgq | 260 MPa
Rm Résistance maximale a la traction 350 MPa
A% Allongement a la rupture 40%
oD Limite d’endurance en traction (a"1®ycles), %Rm| > 50%
K Susceptibilité magnétique 1,25-3,4010

Tableau 2-2 : Propriétés physiques du titane pur

Bien que le titane soit trés oxydable a haute teatpée (probléeme majeur déja cité lors d’'une
mise en ceuvre par procédé de soudage), sa résistdacorrosion est supérieure a celle des
aciers inoxydables [Timet, 1996]. Cette résistagstedue a la formation en surface d’un film
de passivité constitué d’oxydes de Titane sTiDe plus, le titane est insensible aux chlorures
et peu sensible a la corrosion caverneuse et pargs. Dans certaines conditions, toutefois,
certains alliages de titane peuvent subir une s@nosous tension.

(c) Propriétés mécaniques

Les caractéristiques particulieres du titane etetealliages en font un métal de choix pour de
nombreuses applications. Nous venons de voir qaepsapriétés contre la corrosion sont
excellentes. De plus, ce matériau conserve uneebtemue mécanique a chaud (jusqu’a
700°C) avec cependant, le risque de se chargdémrests qui fragilisent le métal a partir de
400°C [Lo, 1986]. Sa résistance spécifique (Rnest nettement supérieure a celle des autres
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métaux. La trés grande affinité du titane pour diésnents interstitiels comme I'oxygene,
I'hydrogéne, I'azote ou le carbone vient profondéhmodifier le comportement mécanique
du métal. La résistance mécanique ainsi que lat@w@nt augmentées au détriment de la
ductilité et de la ténacité.

On introduit alors la notion d’oxygene équivalemup caractériser les effets des éléments
interstitiels :

%0, équivalent = %@+ 2 (%N) + 0.67 (%C) Equation 2-2

Une augmentation de 0.1% @' @quivalent correspond a une augmentation de 123 déRa
résistance mécanique [Tricot, 1988], aussi unedgrasde attention doit étre portée a la mise
en ceuvre des pieces surtout au cours des opérdemsmudage. Si les précautions de mise en
ceuvre sont respectées, on obtient un matériaule®aractéristigues mécanigues moyennes
sont données dans le Tableau 2-3 pour différentasaes de titane.

Grade
% Eléments 1(T35) 2(T40) 5 (TAGV) ] 7
Azote max. 0.03 0.03 0.03 0.05 0.03
Carbone max. 0.1 0.1 0.1 0.1 0.1
Hydrogéne 0.013 0015 0.013 0.0z 0.015
IIAK.
Fer max. 0.2 03 0.4 05 03
Oxygéne max. 012 0.25 02 02 0235
Alumininm - - 5.5a0.7% 4ab --
Vanadinm -- - 35a45 - --
Line - - -- 2al --
Palladinm - - -- — 0.15a023
Autre max. 0.05 chacun 0.05 chacun (.05 chacun 0.05 chacun 0.05 chacun
(.3 au total (.3 au total 0.3 au total (.3 au total (.3 au total
Regya (hWPa) 172 =310 276—414 840 pum 305 mum 280 - 455
Rm (}FPa) 241 mum. 345 pum. 910 numi. £40 muni. 350 mum.
A % mim 24 20 10 10 20
Dureté (Hyv) 120 160 350 — 120
P]ia;e 4T 5T 10T oT 5T

Tableau 2-3 : Caractéristiques mécaniques des prifales nuances de titane

2.3.1.3Classification des alliages de titane et effetsé@désents d’alliage

L’addition d’'un élément d’alliage fait apparaitrarnd le diagramme un domaine biphasép
(Figure 2-11). Notons que les éléments a faiblemegtomique (C, B, O2, H2, N2) entrent en
insertion dans le réseau, alors que les autresefuroes solutions solides de substitution. Les
éléments d’addition influent différemment sur leagiamme d’équilibre, certains sont
alphagénes (ils favorisent le domainbexagonal compact), d'autres bétagenes (ils fagoti

le domainep cubique centré) ou neutres. Les €léments « alplesge augmentent les
températures de transformation tandis que les élfsnrebétagenes » les abaissent. En outre,
ceux-ci sont classés en deux catégories :
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» les isomorphegqqui stabilisent la phagka la température ambiante,
> les eutectoidesjui donnent naissance a des composés intermétsliq

Les élément$ eutectoides tels que le fer, le chrome, le marggretc., donnent naissance a
des composés intermétalliques définis. Les élénfergemorphes tels que le molybdene, le
vanadium, etc., donnent naissance a une soluti@esmntinue en phage

Les alliages de titane sont classés suivants le g structure qu’ils favorisent a la
température ambiante. On distingue les alliagesypesa, p ou a-f. lls ont chacun leurs
propres spécificités face aux opérations de soudage

» les alliagesa contiennent une forte majorité d’éléments alphagemet présentent a
température ambiante quasiment 100% de phase

> les alliagesp et quasi p sont constitués principalement de la phfisetable ou
métastable,

> les alliagesu et B contiennent a la fois les phasest & température ambiante.

Remarquons que le titane commercialement pur efgtitenn alliageo car il contient toujours
des impuretés telle que le fer, et des éléementysiitiels : carbone, oxygene, azote et
hydrogéne.

Elements alphagénes : Eléments bétagénes avec eutectoide :
AL 02N B.C 51, Mn, Fe, Cr, Co, W, Cu, Hz
Tc T:C
P
o+g §32 B
882 o s a+p B = TiX
o
% / o= TiX 5
Eleménts bétagénes : Eléments neuntres :
™C Mo, V. Nb, Ta _ T°C Sm, Zr
o +B o

Figure 2-11 : Variation schématique des diagrammede phase pour divers éléments d’alliage du titane

(@) Les alliagesx

Pour ces alliages, la structure est monophase&e température ambiante. Les éléments
d’alliages qui stabilisent la phaseélévent la température de transformatioen . C’est le
cas des éléments tels que I'aluminium, 'oxygéaesdrbone et I'azote.
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L’aluminium est le principal élément qui entre, en substitytidans la composition de la
plupart de ces alliages. Il améliore la ductilitéaerésistance mécanique a chaud.

L’'oxygene possede un effet durcissant, mais ne doit étreeptégu’en faible quantité sous
peine de provoquer une diminution de la ductilité.

Ces alliages ne durcissent pas par traitement theenlls ont une bonne résistance a
'oxydation a chaud, ainsi qu'une bonne soudabil®& par leur structure (HC), ils sont
difficiles & déformer a froid. lls présentent urenbe stabilité sous contrainte a chaud et un
faible allongement de fluage jusqu’a 650°C.

Cependant, pour certaines nuances, effectuer wrapé& et un revenu conduit a la
précipitation de composés intermétalliques dansmaticea-aciculaire. On augmente ainsi
la résistance au fluage jusqu’a 550°C, mais lastésce a la traction reste relativement
modeste. La limitation de la teneur en élémenthapnes dans ces alliages provient de la
nécessité d’éviter une precipitation de phasesnrétalliques telles que Al qui réduisent la
ductilité et favorisent la corrosion sous tension.

(b) Les alliages et quasys

Les alliagesp restent monophasds a température ambiante et les alliafjemétastables
peuvent garder une structyranétastable par refroidissement rapide (leur teatpée M est
inférieure a la température ambiante). Leur défailité a froid est bonne. Ils sont soudables
a I'état trempé et peuvent atteindre des caratithress mécaniques élevées a I'état trempé
revenu.

(c) Les alliagesx-f

Ce sont actuellement les alliages de titane subbeptde présenter les résistances
mécaniques les plus élevées. Leur aptitude a lfowoation a froid est limitée, mais elle
reste meilleure que celle des alliaged_eur aptitude au soudage, bien que convenalte, es
limitée par les conséquences des transformationsllonmgiques créées par les chauffes
successives. La température limite d’emploi de aliages est de 450°C. Au-dela, ils
deviennent instables métallurgiqguement. lls somég@ement utilisés soit a I'état trempeé-
revenu, soit a I'état recuit.

(d) Hérédité structurale

Si on effectue une trempe depuis le domdiné y a modification structurale. La nouvelle
structure en présence est aciculaire, composéguidlas de phase dans une matricg. La
cinétique de refroidissement conditionne la largdes aiguilles. Les chauffes successives
favorisent le grossissement de grains. Pour rev@nine microstructure fine, équiaxe de
grainsa et B, il faut effectuer une déformation plastique denslomainen-f. Bien qu’elles
soient plus dures et plus résistantes, on ne cbgrabl pour autant les structures aciculaires ;
elles sont moins ductiles et moins tenaces questiegtures équiaxes. On obtient les
meilleures propriétés mécaniques des alliagpsen effectuant une mise en solution dans le
domaine biphasé, puis une trempe a I'eau et umtede quelques heures a une température
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comprise entre 500°C et 700°C. Pendant la trenapehése se transforme en martensite

Une augmentation des propriétés est obtenue suiteravenu conduisant a I'’évolution de la
structure martensitique en un mélangg avec des grains fins de phaseLes domaines
d’application du titane comme nous venons de le sont trés vastes. Ce matériau est en
concurrence directe avec les aciers inoxydablegldmaocratisation de son utilisation résulte
essentiellement de la baisse de son codt. Sa teéc@nique en température, ses propriétés de
résistance a la corrosion sous contraintes, sstaé@se spécifique élevée et son colt abordable
font que des applications industrielles non spagialont se développer. Mais ce choix de
matériau doit s’accompagner d’'une compléte refdetéa conception des produits a réaliser
ainsi que des moyens de production. Conserver dedsoqualités métallurgiques au cours de
la production devient un impératif critique pous l@pérations d’assemblage par joints soudés.
La qualité se fera au prix d’une technicité accrue.

La Figure 2-12 présente les principales propriéfémploi des alliages de titane pour les
différents types d’alliage.

Cemsite — : *
Sensibilite UG TrATiements 1]1&m11q115 —x
Basistance a la maction —»

= Teme au fhazs
Sensihilite 3 Ja vitesse de deformation —»

+i—— Facilite de soudaze
Facilite de piise en oemvme ———

AV
a8

AL
i ﬁ_, Sk

i 1 -L|1.|ii||.1 b o+ B

L ._.__:I_.';_ —l—':.l-".'.-.‘d_,.ll'r 1!.,\"' : | -I_I La
e | s ra3s [ maiso | pCez | Tuieca |
TASE  TASDV TAfY ThAAS 10-2-3 218
En gnize : phaze

Dans la stucture o+f, on notera des traces ¢’ aux jomts de gramns

Figure 2-12 : Représentation schématique des struges micrographiques d'équilibre des alliages de
titane

Enfin on peut rappeler I'effet des éléments d’agkia sur les propriétés d’'usage :

» L’hydrogéne :
L’hydrogene n’a pas d’influence directe sur les ppietés mécaniques, cependant sa
précipitation sous forme d’hydrures provoque unesdeade la ductilité. L’hydrogéne est
moins soluble dans la phasg19 ppm dans le T40) que dans la phag800 a 1000 ppm
dans le TAGV).
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» L’oxygene, le carboneetl'azote :
L’oxygene, le carbone et I'azote ont pour effetudjmenter la dureté (durcissement par
solution solide) et les caractéristiques de réstgtanécanique au détriment de la ductilité et
de I'allongement & la rupture. Leur teneur est doaintenue a des niveaux relativement bas
(<1000 ppm pour le carbone). Lors de la coulée idang en moule graphite, une
contamination superficielle en oxygene entraine amgmentation de la dureté ainsi qu’un
épaississement des lameléegBroihanne, 1995].

» L’aluminium :
L’aluminium durcit la phase. et a tendance a augmenter le rapport c/a lorsgstilen
solution dans la phase Il améliore la résistance et abaisse la ductilitétenue au fluage est
augmentée. Sa teneur est limitée a 7 % en masse éuiter la précipitation de phase
fragilisante Ti3Al [Barra, 1977].

» Le vanadium:
Le vanadium en solution dans la phasetduit le rapport c/a. Il est par conséquentagili
pour réduire la tendance a la fragilisation deia@dls riches en aluminium (rappelons que le
titane hexagonal doit sa plasticité particuliesoa rapport c/a faible). Le vanadium abaisse la
tenue a I'oxydation et est limité a 20% en masse téneur de 15 % en masse de vanadium
est nécessaire pour stabiliser totalement la ppasétastable par trempe, laquelle est alors
susceptible de durcir par revenu.

2.3.1.4Les différentes phases rencontrées dans les allidgetitane et leurs
morphologies [Combres, 1995]

Les caractéristiques mécaniques des alliages deetisont fortement dépendantes de la
microstructure, celle-ci étant elle-méme tributades transformations induites lors des

traitements thermiques ou thermomécaniques du @matéinsi, les propriétés d’'usage telles

qgue la résistance, la ductilité, la ténacité, agte et le fluage sont étroitement liées a la
microstructure, notamment a la forme et a la tailda phase.

(a) Phasen :

Il s’agit de la phase basse température de stmudattstallographique pseudo-hexagonale
compacte dont les paramétres, calculés a I'aidepdigences de diffractométrie sont pour le
TA6V, d'aprés HADJ SASSI, QUIVY et LEHR [Hadj sas§b74] :

> a=2,918+0,003 A
> c=4,671+0,005A
> D’ouc/a=1,600

Ces valeurs restent proches de celles obtenueslelases du titane pur. Certains auteurs
[Bartlo, 1968] distinguent plus avant :

» la phase a primaire (o) qui reste présente lorsque le matériau est traité
thermiquement dans le domaine biphasé, la propodephase présente dépend bien
sOr de la température de traitement.
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» la phasea dite aciculaire (o) (ou lamellaire) formée au cours du refroidissenpem
germination et croissance le long d'un ensemble ptens cristallographiques
préférentiels de la matrice. Cette phase est également désignée sous le nom de
structure en vannerie ou de Widmanstatten. Castr&@é&aphin [Castro, 1966]
distinguent également les phasge®ta, selon leur texture morphologique.

Pour unemicrostructure équiaxe, une augmentation de la taille des grains de kEs@h
modifie les propriétés mécaniques :

» La résistance diminue (effet Hall-Petch),

» La ductilité est réduite du fait d’'une part de Ibmlgement des empilements de
dislocations (trés grande concentration de cortra@n téte d’empilement favorable a
la microfissuration) et d’autre part ces empilersestappuient sur l'interface/p
relativement fragile,

» La ténacité décroit : ceci est di d’'une part aaiade de résistance et de ductilité mais
aussi au fait que la propagation de la fissuremeshs perturbée par un nombre plus
faible d’'interfacesy/p,

» Latenue en fatigue diminue (méme explication quér a ténacité),

» La résistance au fluage augmente : cette propemttéegie par la phase(coefficient
d’auto-diffusion 1000 fois plus faible que celui ldephase’) et les vitesses de fluage,
notamment dans le régime stationnaire, sont inweesé proportionnelles a la taille de
grains de la phase

Pour unemicrostructure lamellaire, une augmentation de la taille des lamellesla méme
incidence sur les propriétés décrites ci-dessusc@nstate, en outre, que la morphologie
lamellaire accroit la ténacité car le chemin deppgation des fissures est plus tortueux. La
structure lamellaire présente cependant une résistat surtout une ductilité inférieures par
rapport a la structure équiaxe [Combres, 1991].

(b) Phases :

Elle posséde la structure cubique centrée du tpafeme allotropique de haute température.
On distingue plusieurs formes de phfase

» Phasep (B)) : phase haute température de structure cristalddggue cubique centrée.

» Phasep stable §s) : phasep retenue a I'ambiante, stable et impossible a toamer
par traitement thermique. La stabilisation de cpttase provient d’'une concentration
supérieure en élément bétagene (principalement deadium) obtenue par
refroidissement lent. La phage devient stable a I'ambiante pour une teneur en
vanadium supérieure a 15% [Hocheid, 1970].

» Phasep transformée ;) : structure biphasée composée d’un mélange deephes
Bs. Cette « phase » est issue de la transformatida pease haute température lors
de refroidissements lents.
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» Phasep métastable B, : phasep retenue a I'ambiante, mais avec sa composition
chimique haute température, est susceptible de ramsformer par traitement
thermique ultérieur (en phase a haute température eb (cf. plus loin au
paragraphe(d)) a basse température).

» Phase B résiduelle @) : phasep résiduelle résultant d’'un refroidissement hors
equilibre.

Pendant un maintien aux températures élevées (dademainef) en l'absence de tout
champ de contrainte ou de déformation imposéeaikyoissance des graifisPar contre, en
cas de prédéformation, il se produit, pour un tdaxdéformation critique, un phénomene
« d’explosion » de la taille de grains ; elle pétre multipliée par trois ou quatre. Ceci est da
a une mobilité accrue par la déformation d’'un fibbmbre de joints de graifgmécanisme
de SIBM). Au dela de ce seuil critique, la densl& joints/sous-joints mobiles est accrue
évitant ainsi cette explosion de la taille desggabDans le cas d’une déformation élevée il y a
restauration dynamique, puis recristallisation car@ avec formation de nouveaux petits
grains de phaggaux joints des gros grains.

(c) Phases martensitiques :

Ce sont des phases aiguillées [Bartlo, 1968] oleemar transformation martensitique de la
phase3 qui existe en fait sous deux formes cristallogrgés [Williams, 1972] :

» une phase’ de structure hexagonale compacte ;
» une phase” de structure orthorhombique.

Phasea prime (') : phase hexagonale commemais ayant la méme composition chimique
que la phas@ d’origine. Elle est obtenue par trempe rapidealpHase3 et transformation
martensitiqgue de cette derniere. Formée sans uiffus’est une phase hors d’équilibre, qui
est par conséquent apte au durcissement par mdtmuilibre structural lors d’un maintien a
température moyennement élevée. Micrographiquernetie phase a I'aspect aciculaire de la
martensite. Il faut noter également que cette phlmagensitique ne peut apparaitre que
lorsque la concentration en éléments bétagendaaféseure a une concentration critiqug, C
de sorte que lors d’'un refroidissement rapide hapterature M de début de transformation
martensitique puisse étre atteinte.

Phase a seconde ¢”’) : phase orthorhombique, précipitant dans une pifasentenant
10+2% de vanadium, lors de trempe depuis des tempés entre 750 et 900°C. La
formation de cette phase peut aussi avoir lieu songrainte dans les alliagfs ou lors de
revenu entre 600 et 700°C (mais pas au-dela) [daJia002].
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(d) Phase fragilisante :

C’est une phase également métastable dénormmge apparait sous forme de fins précipités
lors de vieillissements d’alliages contenant dpHasel métastable entre 400°C et 500°C. La
cinétique de la transformati@™> o est trés rapide [Williams, 1972]. Elle a un effapilisant
sur le matériau et on est parfois amené a la reenett solution par un traitement thermique
approprié [Seraphin, 1965].

Phase oméga ) : phase de structure controversée, hexagonalelesimyp cubique face
centrée. Invisible au microscope optique (échedmométrique), elle précipite de fagon
homogene dans la phaBeontenant plus de 15% de vanadium entre 200 EC3%it lors

de refroidissement rapide @ (o athermique), soit au cours d'un traitement thetmigo
isotherme). Dans le dernier cas, elle a été idéatifomme une phase transitoire, dont la
formation précéde celle de la phase

(e) Phases intermétalliques :

En plus des phases précédentes, que I'on trouve l@amA6V sous certaines conditions
(exception faite d@y,), il existe des composés intermétalliques, qui &urjourd’hui I'objet de
nombreuses recherches.

Phasea deux (@) : composé intermétallique de typeAl précipitant lors de revenu entre
500 et 600°C, lorsque la teneur en oxygene est ritapie (solubilité alors limitée de
I'aluminium dans la phass.

Phase gammay) : composeé intermétallique de type TiAl.

Toutes ces analyses permettent de comprendre Iiampe de I'étude des phases en présence
et de leur morphologie, car ces parametres modifé® facon non négligeable le
comportement thermique et mécanique du titane esedealliages. Pour un alliage
comme le matériau de notre étude (alliage TA6V3, garametres sont tres importants. Nous
présentons par la suite les différentes donnééss ldrature sur cet alliage.
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2.3.2. Présentation de l'alliage de titane étudié : le TA8 [Combres, 1995]

2.3.2.1Généralité

L’alliage considéré dans I'étude est le TA6V4 (oM6V), alliage largement étudié dans la
littérature. Le bon compromis entre résistance méca et ténacité, en plus de sa faible
densité et son excellente résistance a la corrdgisgu’a 1160 MPa en Rm pour une densité
de 4,42 glcri), en font I'un des plus utilisés dans divers daraaid’application (industrie
chimique, aérospatiale, biomédical).. Il s’agit de piéces forgées, usinées ou matsicée

La composition de l'alliage est de 6% en poidsuttahium et 4% en poids de vanadium, et

des éléments résiduels. Nous avons porté Figurg@ @alschéma du diagramme de phase
pseudo-binaire Ti-6Al-V.

1660°C Fusion

980°C Transus 3

/80°C Ms

650°C Mf

Ti-6Al 4% V

Figure 2-13 : Diagramme schématique pseudo-binairdu TA6V

A température ambiante, le TA6V est biphasgHCP) + B (CC) avec un tres faible
pourcentage de phage Au cours du chauffage lent, il y a dissolutionldephasen, et la
fraction de phased augmente pour étre égale a 1 aux températuresiauss a la
température de transusg. TCette valeur de I'ordre de 980-1000°C, est famctde la
composition de l'alliage et est tres sensible anetrs en éléments résiduels, notamment
I'oxygene.

Au dela de la températures, Tseule la phasf est présente. Elle est de structure cubique
centrée de parameétre a= 3,192 A (ce paramétrafésieur a celui du titane pur du fait de la
contraction induite par le vanadium dont le paraeée maille est plus petit que celui du
titane). La température de fusion du TAGV se siteis 1660°C et sa température d’ébullition
est autour de 3285°C.
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A I'état de réception, la morphologie de la phasde l'alliage que nous avons étudié est
principalement globulaire Figure 2-14.

Phase oy

Phase o; Phase [

20 pm

Figure 2-14 : Microstructure du TABV étudié

2.3.2.2Les diverses morphologies du TA6V apreés traiterttegrimique

Différentes microstuctures sont obtenues par trate thermique selon le domaine a partir
duquel l'alliage est refroidi et selon la vitesse m@froidissement employée (Figure 2-15)
[Combres, 1995] :

Si cet alliage est lentement remis en solution dam®maine puis refroidi, la structure sera
lamellaire ou aciculaire et I'épaisseur des lansellera fonction de la vitesse de
refroidissement (Figure 2-15 & Figure 2-16).

Si l'alliage est mis en solution dans le domaeet refroidi par une trempe énergique, la
phasep subit une transformation martensitique conduisana formation de la phasg
(Figure 2-16 a). La phase martensitique a la mémeposition chimique que la phaet sa
structure cristalline est hexagonale pseudo-corepdsés parametres cristallins sont tres
proches de ceux de la phasea, est pratiquement identique aadors que ¢ est Iégerement
plus petit que £ Des valeurs de températures de débuteMde fin M de transformation
martensitique ont été rapportées respectivemeiht£§a/80 et 650°C [Hocheid, 1970].
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Material:
Ti-6Al-av

‘ Thermal treatment with three
wA?  different cooling rates.

1050°C

1050°C

850°C

Air

Water

~100x ~ 500x

Figure 2-15 : Différentes morphologies du TA6V endnction du traitement thermique [Handbook
titanium, 1974]

Quand la vitesse de refroidissement diminue, lendtee des aiguilles augmente [Combres,
1995], [Combres, 1999, b&c] (Figure 2-16 b). Pws &iguilles laissent place a des lamelles
d’épaisseur de plus en plus important@(phologie lamellaire, dite « en vannerie » ou de
Widmanstatten). Par traitement thermomécaniqueofdftion a chaud ou simple traitement
thermique sur structures trés déformées), on pehtiser » les lamelles et les faire
recristalliser en nodules sphériques. On obtieotsala morphologie équiaxe.A ces trois
morphologies principales s’ajoute une quatrielaenorphologie bimodale ou duplex qui

est formée de grains de phaselans une matrice de pha3eElle est obtenue par revenu
(recuit basse température) apres trempe depunbaidef ou le haut du domaine+p. Pour
une morphologie donnée, la microstructure finalenmadrienue va dépendre de I'évolution
microstructurale des deux phasest , pendant les traitements thermomécaniques de mise
en forme.

Si I'alliage est mis en solution dans le domainghbsén+p, sa microstructure finale dépend
de la structure initiale, des conditions de renggesolution (chauffage et température et
temps de traitement), des conditions de refroidiese. Une morphologie équiaxe peut
ainsi étre conservée, voire la fraction volumiqeaitpen étre augmentée par croissance des
grains existants au cours d’un refroidissement l&nt refroidissement plus rapide limite la
croissance des grains équiaxes et conduit a laiggtion de nouveaux grains lamellaires ou
aciculaires suivant la vitesse de refroidissem@mgure 2-16 c et d)
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Figure 2-16 : Exemple de morphologie que I'on peutncontrer dans I'alliage TA6V

La représentation schématique du diagramme d’&geilinontre que la fraction de phdsa
I’équilibre thermodynamique varie avec la tempémtCastro et Séraphin [Castro, 1966] ont
déterminé la fraction volumique des phases préseatd’ambiante en fonction de la
température d’arrét du recuit a l'aide de deux némies, la diffraction des rayons X et une
analyse micrographique (Figure 2-17). Une trempeaa, quelle que soit la température de
recuit, conduit a la formation de phase martensitigy dont la proportion décroit avec la
température de recuit : une trempe a I'eau depl@9?C entraine la formation de martensite
alors qu’une trempe a 'eau a partir de 950°C (Tgkproduit une microstructure biphasgée

+ B avec présence de phaseau sein de la phagi [Jovanovic, 2004]. Faisant I'hypothése
gu'’il n'y a pas de croissance des nodules de phagecours de la trempe a I'eau, Castro et
Séraphin obtiennent ainsi la fraction de phse I'équilibre en fonction de la température
(correspondant & la fraction @8, valeur essentielle pour établir des modelesinigtiques de
transformation de phases.

Par ailleurs Hocheid et al [Hocheid, 1970] ont diéfine température de remise en solution
Mg, & partir de laquelle la phaBegrésente a cette température est retenue a I'atelfiae se
décompose plus ari). Cette valeur se situe autour de 720°C.
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Figure 2-17 : Evolution de la fraction volumique ds phases [Castro, 1966]

2.3.2.3Cinétiques de transformation de phases : Diagramiieg et T.R.C du
TAGV

Pour atteindre les cinétiques de transformationsptases, il est usuel d'établir les
diagrammes TTT (Transformations-Temps-Températuge) TRC (Transformations en
Refroidissement Continu). Les premiéeres étudesrdsique de transformation ont été celles
de [Le Maitre 1970] et [Hocheid 1970] qui introdem$ les diagrammes T.T.T.
(Transformation-Temps-Température) et TRC (Trams&dions en Refroidissement Continu)
du TAGV.

(a) Diagramme T.T.T.du TAGV

Les diagrammes T.T.T. caractérisent, lors d’'un teinisotherme consécutif a un brusque
refroidissement, la nature et les instants de débde fin de transformations structurales en
fonction de la température.

La Figure 2-18 représente la cinétique de transdtion du TAGV aprés une remise en
solution a 1025°C pendant 30 minutes.
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Figure 2-18 : Diagramme TTT apres remise en solutima 1025°C, 30 min [Hocheid 1970]

(b) Diagramme T.R.C. du TAG6V

Les diagrammes T.R.C. caractérisent le comportemetllurgique du TAG6V lors d’'un
refroidissement continu vers la température ambialis définissent pour un ensemble
d’histoires thermiques subies par la piéce au idiBsement, les instants et les températures
de début et de fin de transformations structurakdatives a chacune de ses histoires
thermiques particulieres et dans certain cas legrcpatages de constituants formés
lorsqu’'une transformation s’achéve. La Figure 2-18présente le diagramme de
transformation en refroidissement continu du TAGYe&s une mise en solution a 1030°C
pendant 30 minutes.

Ces diagrammes restent imprécis, ainsi, les tempémMs sont tres différentes entre les
deux auteurs. Les fractions de phases existantesmiepas rapportées. Des travaux récents
réalisés sur d’autres alliages ont conduit a deactérisations plus précises des diagrammes
TTT et TRC par résistivité électrique [Laude, 199ein, 1996], [Laude, 1996] et [Da
Costa, 2005]. De telles mesures ont égalementbdéhoes pour des alliages TA6V4 [COme,
1991]. Par ailleurs les approches plus récentesnvis différencier les domaines de
transformation pour lesquels les mécanismes op&a@mtt différents [Aeby-Gautier, 2007],
afin de prévoir les cinétiques en difféerenciantiesphologies des phases obtenues (phase au
joint de grain, phase lamellaire en colonie, phagagranulaire).
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Figure 2-19 : Diagramme TRC du TA6V [Le Maitre, 1970]

2.3.2.4Caractéristigues mécaniques et physiques de falllzkA6V

Le but de cette section n’étant pas de caractdaseapropriétés d’emploi du TA6V, nous nous
limitons ici a une présentation des principaux itésside la littérature et des résultats CEA.

(a) Caractéristiques physiques

Exigences de composition chimique pour le Ti-6%28\4 :

Elément| Al Vv Fe 02 N2 C H Impuret¢ Somme des

(chacun)| impuretés
%min 550 | 3,50 | - - - - - - -

%max | 6,75 | 450 | 0,30| 0,20 0,03 0,08 150ppol0 0,40

Les principales caractéristiques physiques de bietga et les propriétés mécaniques a
température ambiante sont données dans le Tabléau 2
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Propriétés Valeurs
Teb. Température d’ébullition 3285°C
Ts Température de fusion 1650-1675°C
Tp Transug} 980-995°C
Ps Masse volumique (20°C) 4520-4430 kg/m
pL Masse volumique (T=Y 4200 kg/m
M Masse molaire 46,7 g/mol
Cps Capacité calorifique massique (20°C) 610 J/kg.K
Cp. Capacité calorifique massique (T¥T 986 J/kg.K
o Coefficient de dilatation thermique linéaire (2)° | 8-9 10°K ™
A Conductivité thermique 5,8-6,8-7,1 W/m.K
YLv Tension de surface du liquide (TT 1,38 N/m
n Viscosité dynamique du liquide (T3T 5,2 10°N s/nf
Qs Résistivité électrique (20°C) 47,8-54,0)em
(o) Résistivité électrique (TI 168-171 |©2.cm
\ Coefficient de Poisson 0,33
E Module d’Young 106-114 GPa
Rpo2 | Limite d’élasticité a 0,2% de déformation plasgq | 990-1050 MPa
Rm Résistance maximale a la traction 1050-114@ MP
A Allongement a la rupture 14-15%
oD Limite d’endurance en traction (a"1€ycles), %Rm| 49%
HRC | Dureté 36
lzod | Résistance a I'impact (charpy) 10-20,3 J

Tableau 2-4 : Propriétés physiques du TA6V

» Capacité calorifique massique

La Figure 2-20 présente I'évolution de la capacdtrifique en fonction de la température
(résultat obtenu par le CEA en comparaison a céauaiuteurs). Les valeurs présentent des
dispersions, cependant les résultats des esséiseseau CEA paraissent cohérents vis-a-vis
des résultats obtenus par les autres auteurs.
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Figure 2-20 : Capacité thermique du TAGV [Tricot, 1988]

» Masse Volumique

L’évolution de la masse volumique en fonction dedmpérature est présentée en Figure
2-21. Les résultats obtenus par le CEA sont cordsraux résultats obtenus par QUIAN.
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Figure 2-21 : Masse volumique du TAG6V
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» Conductivité thermique

La Figure 2-22 présente l'évolution de la condutdivthermique en fonction de la
température et compare ces résultats avec ceua ditérature. La encore, les résultats
obtenus au CEA sont cohérents en comparaison dresaasultats.

Conductivité thermique du TABV
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Figure 2-22 : Conductivité thermique du TA6V [Tricot, 1988]

(b) Caractéristiques mécaniques

Les caractéristiques mécaniques du TA6V dépendesttrditements thermomécaniques et
thermiques subis par l'alliage. Elles ont été largat étudiées dans la littérature. Ainsi le
choix d’'un traitement thermique sera guidé par déeres tels que la ductilité, la limite
d’élasticité, la résistance a la rupture, la fatigetc. [Hadj Sassi, 1974], [Hadj Sassi, 1975],
[Saulnier, 1957], [Champin, 1981].

Le Tableau 2-5 présente a titre indicatif les pitps mécaniques usuelles du TAGV [Titane,
1977] en fonction de son moyen d’obtention.

BARRES (état . ETAT TRAITE
ETAT recuit)( PLAQUES (recuit) (trempe + recuit)
Re (MPa) 830 820 1000
Rpo.2(MPa) 900 890 1100
A% (sur 565v's ) 10 8 8
Z% (striction) 25 - -

Tableau 2-5:

Propriétés mécaniques du TAGV en fotion de son élaboration
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Des résultats internes au CEA ont été utilisés mierminer les évolutions du module
d’Young, du module de cisaillement et du modulencbimpressibilité mesurés par méthode
ultrasonore [Nadal, 2000]. Les résultats obtenus@et s’exprimer par les relations suivantes
ou T est la température efl@ température initiale de I'essai.

E (T) = 119.3 — 0.0569(TJ (GPa) Equation 2-3
G (T) = 45.3 — 0.0235(T 1) (GPa) Equation 2-4
B (T) = 109.8 — 0.0127(T-) (GPa) Equation 2-5

L’évolution du coefficient de Poisson est donnée:pa

v(T) = 0.317 + 7.18(T-Ty) Equation 2-6

2.3.2.5Fabrication d’'une barre forgée de TAGV :

Pour notre étude, nous avons utilisé une barregééodge diamétre 150 mm, dont I'obtention
est décrite ci-dessous. Tout d’abord il y a unédaige du lingot. Il vise a obtenir des barres ou
des plats présentant une macrostructure et unestrigcture fines et homogenes, le tout étant
exempt de défauts. Par macrostructure, il faut cengre le réseau formé par les joints des
ex-grainsp. Par microstructure, il faut entendre la distnbntet la finesse des globules de
phaseo. Les défauts types sont les reliquats de retasksggoints des grain® décorés de
phasen non brisée, les décohésions... On peut contr@eulrasons que les trois conditions
précédentes sont satisfaites et donc s’assurer denks qualité des demi-produits qui sont
alors bons a étre transformés en produits finis.

Les coulées sont obtenues a partir de matieresigmesrtelles que I'éponge de titane (Ti pur
poreux) et des éléments d’addition (Al-V, Al, FeTeD2 pour ajuster le taux d’oxygene).
L’alliage ainsi obtenu est ensuite refondu soug yidr électrode consommable.

La gamme d’élaboration des barres forgées diani&emm est décrite ci-dessous (Figure
2-23):

Forgeage du lingot gha 1150°C en carré de 580 mm,

Forgeage en + 3 a 960°C en carré de 480 mm,

Trempe a l'eau,

Forgeage en + 3 a 950°C en carré de 230 mm,

vV VvV VY V VY

Forgeage en + 3 a 930°C en diametre 159 mm,
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Apres forgeage, le matériau subit un traitementntigie dans le domaine+f a une
température de 730 + 10°C pendant 2 heures solgi @ionférant la microstructure initiale
constituée d'un mélange de phasge morphologie équiaxe et d’'un peu de phealksenellaire
(Figure 2-14).

» Usinage a 150 mm,

» Décapage, contrébles.

L
=
IC
T
g' Transus +100 a 200 °C
= Gliel:
2 J Yy Transus + 50 °C
T f 'lﬁansus
P \ _M f Transus — 50 a 100 °C
[ ! .
Transus — 30 °C
Degrossissage rempdg Finition
Precorroyage Terng;-s

Figure 2-23 : Gamme schématique de premiére transfimation par forgeage
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2.4.Soudabilité du TAGV

2.4.1. Le soudage du titane

Les alliages de titane sont facilement soudablagtibsant divers procédés [Timet, 1996]. Le
métal fondu est fluide et mouillant. Les souduraimes (exemptes de pollutions ou défauts)
sont ductiles en l'état et ont les mémes proprié@icorrosives que le métal de base. La
fissuration a chaud ou a froid n’est pas a crain@ependant, une bonne protection contre la
contamination par les gaz de I'atmospheére (oxygamete, hydrogene) est indispensable car
ils diffusent trés rapidement dans l'alliage avkération de ses propriétés mécaniques. Cette
pollution atmosphérique fragilise et amoindrit ksistance a la corrosion. Il s’ensuit une
attention toute particuliére a la propreté desgs&cassembler ainsi qu’a la protection par gaz
inerte. Ainsi le bain fondu, mais aussi les zon#fecges thermiquement doivent étre
protégées tant que la température n’est pas daseenddessous de 430°C. Vis-a-vis de ce
matériau, le soudage oxyaceéthylénique, le souddigieatrode enrobée ou le soudage par arc
submergé sont inapplicables. De méme, le soudadiatie avec d’autres métaux n'est pas
possible, de par la formation de composés inteliligtas fragilisants (a I'exception du
zirconium, du tantale, du vanadium et du niobiumans le cas du soudage du titane
commercialement pur, il N’y a pas de ségrégation seutés et les risques de fissuration a
chaud et a froid sont quasiment nuls. Les perteprdpriétés de résistance a la corrosion
entre le cordon soudé et le métal de base ne sentnesurables, donc il n’y a pas besoin
d’utiliser un métal d’apport de grade supérieudeuéaliser des traitements thermiques apres
soudure pour éviter un déclassement de la résestaria corrosion de la soudure (comme
c’est le cas pour les aciers inoxydables ou lesgas de nickel).

En ce qui concerne la soudabilité métallurgiquel A6V est soudable avec précautions, du
fait de la possibilité de transformations métaligugs au soudage.

2.4.2. Les procédés de soudage

Les procédés T.1.G. (Tungsten Inert Gas), M.I.Gei@l Inert Gas), le soudage plasma, le
Faisceau d’Electrons et le laser sont courammdigast Comme nous I'avons déja dit, il faut
assurer une protection du cordon de soudure et étalnadjacent jusqu’'a ce que la
température soit descendue sous 430°C afin d’éldteontamination par l'air. Le soudage
TIG ou MIG utilise de I'argon ou de I'hélium pouournir une protection efficace qui se
décompose en trois parties :

» la protection primaire du lit de fusion (effectygas la buse de la torche TIG),

» la protection secondaire du cordon de soudure id&gant et de la Zone Affectée
Thermiquement Z.A.T. (effectuée par un trainardod#ection solidaire de la torche
de soudage),

» la protection envers pour la face opposée de ldwewet de la Z.A.T. (trainard envers
qui peut étre mobile avec la torche).

Il arrive fréequemment que l'on réalise les soududEmns des boites a gants, zones
hermétiquement fermées ou en surpression de ggwalection, évitant les encombrants
trainards.
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2.4.3. Evaluation de la qualité d’une soudure

Le code ASME, « Boiler and pressure vessels »j@etK (qualification de la soudure),
détaille les procédures et résultats qui doiverg étteints pour la construction de récipients
sous pression. Les essais de pliage mettent patament en évidence les problémes liés a
la ductilité des cordons soudés. Or, la consematione bonne ductilité est garante de la
qualité des assemblages réalisés. La couleur deddure peut aussi étre utilisée comme
indicateur de la qualité de la protection (elleactéérise le degré d’oxydation de la surface) ;
des teintes d'interface jaune ou bleu clair peuveena rigueur étre admises ; toute trace
d’oxyde blanc doit entrainer I'élimination de lauslire car un rechargement éventuel ne
pourrait lui restituer une qualité correcte, I'alpgmn d’oxygéne et d’azote étant irréversible
(Tableau 2-6).

Coulenr de la soudure Origine et traitement
Jaune paille clair Oxydation de surface.
Jaune paille fonce Eliminer par un brossage avec une
Eleu clair brosse métallique neuve a fil inox.
Bleun foncé Contammaton du metal.
Gnis blen La soudure doit &tre enfiérement
Gns eliminée et refaite aprés correction des
Blanc (dépdt poudrenx) protections gazeuses.

Tableau 2-6 : Indicateur de la soudure

Les essais de dureté comparatifs entre le cordnreétal de base sont aussi parfois utilisés
comme critere de qualité de la soudure. La vanadi® dureté entre un cordon non contaminé
et le métal de base ne doit pas dépasser 30 muint&chelle des duretés Vickers ou Brinell
(5 points pour Rockwell B). Le code ASME suggere il la dureté differe de plus de 40
points Vickers, il y a une contamination excessiela soudure. Cette derniére doit étre
complétement supprimée et refaite. Enfin, le cogleahstruction impose que chaque soudure
subisse un ressuage ainsi qu'une analyse radiagquephpour détecter la présence de
porosités.

2.4.4. Caractéristiques métallurgiques des soudures

Au cours du soudage, la fusion et le possible aglmuimétal d’apport modifient I'histoire
thermique du métal et donc :

» l'orientation et la grosseur des grains dans leeZondue et la Z.A.T.,

» les cinétiques de transformations de phases dasSAAd. et dans les dépots en
soudure multipasse,

» la pollution par des éléments interstitiels.

Tous ces cycles thermiques s’effectuent tres rapgé. Or, les connaissances métallurgiques
sur les alliages de titane sont basées sur désnieits thermiques longs et lents [Baeslack,
1993] & [Marya, 1989]. L’affinement de grains étamipossible, la maitrise de la structure de
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solidification et la taille des grains créés sapstimportantes. L’état structural du métal de
base dans ce processus joue un rble primordialeffgt, la germination des grains a
l'interface solide-liquide s’effectue épitaxialentegt leur taille moyenne est régie par la
croissance compétitive durant la solidificationsldirections privilégiées de croissance sont
celles dont I'axe de croissance [100] est paralidke direction d’écoulement de la chaleur, ce
qui conduit a une croissance accrue de certaingsyi@n peut alors indiquer que les procédés
a trés haute densité d’énergie (Laser, faiscedealféns, plasma) favorisent I'obtention de
grains fins dans leurs cordons de soudure. Il feuwir cela utiliser une énergie calorifique
minimale et chercher a avoir un bain au rapport &#&vé [David, 1993]. Les structures
observées dans la zone fondue et dans la Z.A.T.asguillées, en raison de la traversée du
domainef apres soudage. De plus, il y a peu a craindrepdesiemes de fissuration de
solidification (fissuration a chaud) ou de micrgisgation car les principaux éléments
d’alliage (V, Mo, Cr, Zr) ont des coefficients départition proches de l'unité (c’est-a-dire
que leur intervalle de solidification est trés fa)b

2.4.5. Mécanique des soudures

Le procédé employé (déterminant la vitesse de itesement) va avoir une importance
prépondérante sur les caractéristiques mécanigassedsembles soudés induits par son
influence sur les structures de transformationtesps a I'état solide. Selon FUJITA et al., la
limite élastique, la limite a la rupture et la dlit€& décroissent pour des apports calorifiques
supérieurs a 6.6kJ/cm alors que la ténacité denmuypérieure a celle du métal de base et
augmente avec l'apport calorifique dans le cas &6V [Fujita, 1986]. On voit ainsi la
nécessité de connaitre les conditions opératouesoddage afin de prévoir 'importance des
modifications créées. Les paragraphes suivants saudtgner l'influence du soudage sur les
propriétés mécaniques du matériau.

2.4.5.1Ténacité

Les résultats des études sur cette grandeur, éaséet par i, sont contradictoires. Pour
l'alliage TA6V, certains auteurs trouvent une chuake 35% aprés soudure en faisceau

d’électrons, alors que d’autres voient évoluer |gde 44 a 62MPa/mm. Les structures
aciculaires issues du soudage présentent une bénaeité, mais peuvent évoluer suivant le
procédé de soudage utilisé. Ainsi, le soudage FHidAI-6V-2Sn (classar-p) diminue la
ténacité, alors que le procédé TIG l'augmente bégrsient [Baeslack, 1993] & [David,
1993].

2.4.5.2Fatigue

La fatigue est peu affectée par les procédés deéageua partir du moment ou le cordon ne
présente aucune porosité ni défaut (crique, canjvemrsure). Ainsi, les soudures réalisées
gardent de bonnes propriétés de résistance erudatig métal de base et améliorent la
résistance a la propagation des fissures. La repaugénéralement lieu hors de la zone
soudée. En effet, les structures obtenues apré&magetsont plus résistantes a I'amorcage des
fissures en sollicitations cycliques que les stiet équiaxes obtenues apres traitements
thermomécaniques.
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2.4.5.3Résistance statique et ductilité

Pour les alliagea eta-, une vitesse de refroidissement élevée favorigertaation de phase

o’ dont la bonne résistance mécanique peut étreiam@élpar un revenu a basse température.
La croissance de phase suite a un revenu €élevé ou a un refroidissemanrtt diminue la
résistance mécanique en faveur de la ductilitér Rsualliage$, la précipitation de phage
aprés soudage diminue la résistance meécaniquee-Gepourra étre améliorée par des
revenus a basse température. Pourtant, quel qguie $gpe d’alliage, la ductilité des soudures
est toujours inférieure a celle du métal de basas rmpeut étre améliorée par des revenus
prolongés Tableau 2-7.

Matériau Alliagesy Alliagesa-f Alliage B
 Procédé | FE-LASERMIG | FE-LASER TG [ TIG/ FE - LB
Structure o’ hexagonal o’ hexagonal a+ () B résiduel
Bonne résistance Bonne Bonne
mécanique résistance résistance
meécanique mécanique
Traitemend REVENU [ 1 REVENU REVENU [ REVENU
Structure a+ (B) a+ (B) Germination
Résistance mécanique Résistance Résistance
ameéliorée mécanique mécanique augmente
Ductilité diminuée augmente
Traitemenf SURREVENU | SURREVENU | SURREVENU
Structure a+ (B) o grossit o grossit
Résistance mécanique Résistance mécanique Résistance
diminue diminue mécanique diminue
Ductilité augmente Ductilité augmente Ductilité augmente

Tableau 2-7 : Structure cristallograpique des alliges de titane aprés divers traitements thermiques
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2.5 Conclusion

L’analyse bibliographique du procédé de soudageemté, de facon succincte, le laser en
géneéral et plus précisément le soudage laser YA@ulsionnel. Les parametres de soudage
de l'alliage de titane TA6V sont également précisésnontrent I'importante sévérité des
cycles thermiques appliquée au matériau lors daéa®. En effet, un tel cordon de soudure
est composé d’'une multitude d'impacts laser espdiggrms d’avance.

La présentation du procédé montre I'importance e'telle étude lorsqu’il n'y a aucune
possibilité de réaliser un traitement thermiqueddeensionnement des contraintes apres le
soudage. Les contraintes et déformations résidualesont pas négligeables et doivent étre
prises en compte lors d’'un calcul de structure.

Dans un second temps nous avons présenté le ttatialliage TA6V. De nombreuses
données bibliographiques sont disponibles dangtéadture, que ce soit d’'un point de vue
métallurgiqgue ou mécanique. Mais la gamme de #allions thermomécaniques associée au
procédé de soudage implique de connaitre le TABMr pdes cinétiques thermiques
extrémement rapides (hors équilibre thermodynamigtipour des températures tres élevees
(jusqu’a la fusion). Ainsi dans notre cas, les dmm bibliographiques manquent, c’est
pourquoi nous avons entrepris une étude métalluegiet la caractérisation mécanique du
matériau a haute température pour le matériau sk dtgpour la structure martensitique.
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3. Etude métallurgique

3.1.Introduction

Les transformations de phases que subit le matatacours du soudage jouent un role tres
important pour la tenue mécanique des pieces seutléest donc nécessaire d’étudier avec
précision les évolutions structurales du TA6V pendee procéde, afin de déterminer les
transformations structurales a prendre en compte lgomodélisation. Pour caractériser ces
évolutions structurales plusieurs études ont éregirses.

» Dans un premier temps nous avons effectué unesmaigtallurgique des cordons de
soudure soumis au procédé de soudage laser YAGIsmopoel pour différents
paramétres de soudage. L'objectif de cette anadgsal'identifier avec précision les
différentes phases en présence et leur évolutiamoars du soudage. Pour comprendre
certaines hétérogénéités rencontrées dans la poded et dans la Z.A.T., plusieurs
caractérisations se sont avérées nécessaires. Ainginsemble d’analyses MEB,
microsonde, DRX et microdureté ont permis de comgme les hétérogénéités
générées par ce procédeé de soudage laser YAG iionuugs.

» L'étude des cinétiques de transformation de phasgesssite des essais particuliers,
car les cinétigues de chauffe et de refroidissergénérées par le soudage sont tres
importantes. Nous avons d’abord souhaité étudigrenuoatériau dans des conditions
proches de I'équilibre thermodynamique (dilatometessique + DRX au synchrotron
de Grenoble), puis nous avons considéré des cugstide variations de température
plus importantes. Pour ce faire, nous avons utilisé machine Gleeble qui permet
d’obtenir des vitesses de montée en températurdoddre de 3000°C/s et un
dilatometre qui permet d’obtenir des vitesses dedte de 100°C/s. L’avantage de ce
dernier est le suivi des cinétiques de transformngpiar résistivité électrique, méthode
plus sensible que le suivi dimensionnel. Ceci amgerd’obtenir une premiere
approximation des cinétiques de transformationtdeses se produisant hors équilibre.
Des essais dilatométriques ont également été dé6alsur des échantillons
préalablement traités (recuit d’'une heure a 106&i@i d’'une hypertrempe) afin de
déterminer les cinétiques de transformation au fthge d’'une structure initiale
martensitiquex’.

Ces différents résultats nous ont conduits a pmpoan modele d’évolutions
microstructurales décrivant les évolutions de tyghgases distinctes, tant pour le chauffage
qgue pour le refroidissement. Ce modele prend enptmres cinétiques de chauffe et de
refroidissement. Avant d’exposer notre modele, m@senterons brievement des modeles de
transformation de phases qui nous ont orientésdi€immgue généralement deux grands types
de transformations :

» Les transformations par diffusion, pour lesqueldedéplacement des atomes de soluté
est assez important (de I'ordre de plusieurs drgtsinnter-atomiques) et se fait par
diffusion. La diffusion étant plus facile a hautampérature, ces transformations se
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produisent lorsque les vitesses de refroidissersent assez faibles pour que les
transformations aient le temps de se réalisersElbmt décomposables en une période
de germination ou un germe stable de la nouvekbs@lse forme dans la phase mere et
une période de croissance pendant laquelle le geerdéveloppe. Les transformations
ferritiques, perlitiques appartiennent a ce typetr@msformation. Dans le cas des
alliages de titane, il en est de méme pour la phdeemée aux températures les plus
élevées (aux joints des grains et phasgii croit a partir des joints des graing,és))
[Castro, 1966],

» Les transformations martensitiques, pour lesqudbedéplacement des atomes de
soluté s’effectue par une déformation du réseatatiin. Les déplacements sont, dans
ce cas, de l'ordre d’'une distance inter-atomiques €ansformations ne se produisent
que pour de grandes vitesses de refroidissemégiresatvancement est gouverné par la
température (transformations athermiques). Cettesformation de phases est bien
connue pour les transformations des aciers etneemére pour les alliages de titane.

L’objectif de cette étude est de définir de faca@cfse les transformations de phases se
produisant a I'état solide pendant la phase de ftdge) la phase de refroidissement et
d’établir un modéle métallurgique d’évolutions dasetiques. Nous rappellerons tout d’abord
les différentes transformations de phase que silbit matériau d’aprés I'analyse
bibliographique du TA6V (cf. paragraphe 2.3.2).

» Transformation au chauffage :

A température ambiante, I'alliage de titane TA6\ad'équilibre, une structure biphasée
(Figure 3-1). Au chauffage, l'alliage va évoluers@ne structure monophaggelorsque la
transformation de phasetf — B se fait a une vitesse suffisamment lente pouréseuter
dans des conditions proches de I'équilibre thermadyique stable, la fraction de phase
diminue au cours du chauffage, pour étre nulle @irpde la température de transusg T
(980°C pour notre alliage). Quand la vitesse detg®en température est plus rapide (voire
extrémement rapide dans le cas du soudage), leiderda température ou la phasee
dissout/se transforme est décalée vers des vghusshautes, qui dépendent fortement des
cinétiques de chauffage. Ce phénoméne étend leiderda transformation. Il est important
d’en tenir compte dans I'étude des cinétiques didian des phasesetf.

> Transformation au refroidissement :

La Figure 3-1 présente schématiquement le diagrardi@dguilibre thermodynamique et
rappelle les structures pouvant étre obtenuedioisoudage laser YAG impulsionnel dans la
zone fondue et dans la zone affectée thermiquendeaprés la littérature (cf. paragraphe
2.3), une homogeénéisation en phaselivie d'une trempe énergique (cas du soudagejuibn
a une transformation totalement martensitiue o’/a” ou la phasen’ apparait sous forme
d’aiguilles. En effet, si la vitesse de refroidismnt est grande (>30°C/s), la transformation
par diffusion n’a plus lieu. Dans le cas d'un redrssement plus lent, la microstructure est
constituée de lamelles de phasenchevétrées dans le gr@inll s’agit de la morphologie en
vannerie (owy o Widmanstatten intra-granulaire déja décrite awagaaphe 2.3.1.4). Dans
tous les cas, la structure formée au refroidissérmame morphologie lamellaire/aciculaire.
Suivant la composition de l'alliage (suivant ladan en élément bétagene) une proportion
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plus ou moins importante de phaBepeut étre retenue dans un état métastghla la
température ambiante. Dans le cas de l'alliage TA&\structure monophas@ehomogéne
trempée ne permet pas de retenir une proportigghdse notable [Castro, 1966]. Une mise
en solution dans le domaine biphasé conduit a tiasg plus riche en éléments bétagenes.
Cet enrichissement en éléments bétagenes peut therme retenir la phagesous la forme
Bm, phase thermodynamiquement instable a la tempérambiante. Ainsi pour une mise en
solution comprise entre T1 et T2 (Figure 3-1), taucture apres trempe sera composeée de
phaseq, primaire, qui subsiste lors de la mise en solytiehd’'un mélange constitué de
martensitex’/o” et de phasg métastable. Pour une température de mise en@okmmprise
entre T2 et T3 (Figure 3-1), la phage enrichie ne pourra plus se transformer au
refroidissement par trempe et restera métastable.

Alliage a a+ [ p

Temperature

T ambiante

Apres trempe . . .
PT = Tg : o a o’ + fir fm P
Apres trempe
T=Tg . o' toyt | o' topt
ob coexistent @+ o Br Br o1+ fm B-
art P

Figure 3-1 : Transformation de phase aprés trempeW TAG6V
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3.2 Analyses métallurgiques des cordons de soudure

L’analyse métallurgique des cordons de soudureéafaite par diverses méthodes. Les
premiéres observations en microscopie optique t@ntéalisées et ont été complétées par des
observations complémentaires en MEB et des anabsd3RX et microsonde. Pour mieux
comprendre les microstructures observées sur udorode soudure, nous avons réalisé
I’étude microstructurale résultant d’'une seule ifajaun laser, puis celle que I'on trouve dans
un cordon de soudure.

3.2.1. Zones caractéristiques lors du soudage du TA6V

Notre procédé de soudage peut étre décrit physiguepar un bref passage a trés haute
température d’'une petite quantité de métal, suivn defroidissement libre, le plus souvent
par conduction dans la piéce soudée et dans Iesepté du poste de travail. Cette évolution
temporelle de température détermine les évolutdmstructure métallographique du joint
soudé [Vautier, 2004], [Castro, 1966], [Séraph®64d], qui est souvent différente de celle du
métal de base. Les différentes zones présentéparagraphe 2.2.2.3 ont dans notre cas les
caractéristiques observées en (Figure 3-2), arsavoi

» La Zone Fondue (Z.F.)

La zone fondue (Z.F.) ou la température est supriau solidus du TA6V. Cette zone est
séparée de la Zone Affectée Thermiquement pagihe Ide fusion qui caractérise I'ensemble
des points ayant la température de solidus dynamiqu

» La Zone Affectée Thermiquement (Z.A.T.)
Pour l'alliage de titane TA6V, elle se décompose&enx parties :

Une lére zone affectée thermiquement (Z.A.T. ndl)espondant au matériau qui a vu une
température maximale conduisant a une structureopi@sée (température variant de la
température de transug dynamique jusqu’a la température de fusion).

Une 2éme zone affectée thermiquement (Z.A.T. n®yespondant au matériau dont la
température n'a pas dépasse la température deusrdpsdynamique ; qui est donc restée
biphasée au cours du chauffage.

» Le Métal de Base (M.B.)

Enfin, la derniére zone remarquable est la parid’assemblage soudé ou la température
maximale atteinte est bien inférieure a la tempeeatT3 (température de fin de
transformation martensitique). Au-dela de la zoffecéée thermiquement se trouve le métal
de base non affecté par le soudage, tout au mainpoiht de vue des modifications
physicochimiques que peut entrainer le soudage.
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Etat microstructural lors du dép6t d’énergie | Etat microstructural lors du refroidissement

(13 ms) (187 ms)
Zone de Stru
Meétal de fudion

base

2éme ZAT : Structure
p pur o.peta’
transus p <T < T fusion

¢ + augmentation de

T amb. < T < transus 1%r¢ ZAT : Structure o’

Figure 3-2 : Analyse d’'un cordon de soudure pendarie soudage

La Figure 3-3 représente une observation MEB (é&astsecondaires) du cordon de soudure.
Plusieurs zones sont mises en évidence. Dans la eentrale (fusion du matériau), la
structure observée est aiguillée, mais il appataisque I'on réalise une attaque phase
(annexel), une certaine hétérogénéité dans cette. Zbe méme, dans la Zone Affectée
Thermiquement, il n’est pas évident de difféerendienx zones.

Zone fondue

Zone affectée

Meétal de base thermiquement

Pour ces raisons, dans les deux parties suivantes avons étudié plus précisément les
différentes phases générées par le soudage laserlgsodifférentes zones caractéristiques

décrites précédemment.
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3.2.2. Etude de la zone affectée thermiquement (Z.A.T.)

Les différentes microstructures du cordon sontésgmtées Figure 3-4. Nous retrouvons la
microstructure du métal de base (aucune modificatiest décelable dans le métal) et celle
du cordon soudé (zone fondue qui s’est transforeméphased puis en martensite (structure
aciculaire trés fine)).

Métal de base : 2eme ZAT - 1ére ZAT - Zone fondue :
Structure o + a+pf+a Structure o Structure o’

Figure 3-4 : Evolution microstructurale de la ZoneAffectée thermiquement

Dans la Z.A.T., au voisinage de la zone fonduessii plus délicat de définir deux zones
affectées thermiquement (Figure 3-4). A grandissemmyen (Figure 3-5), les observations
au Microscope Electronique a Balayage révélent ziewes claires et sombres, les zones
claires semblant correspondre aux anciens gragisbulaire (visibles dans la microstructure
de l'alliage de base). A plus fort grossissemergufe 3-5), les observations MEB révelent
dans ces zones claires des structures aiguilléeEs.dérniéres confirment un changement de
phaseas—p—martensite. La morphologie aiguillée obtenue pangformation martensitique
existe en fait sous deux formes cristallographiqpees le TAGV :

» une phase’ de structure hexagonale compacte,
» une phase” de structure orthorhombique.

Nous pouvons affirmer que seule la phaspeut étre obtenue, car la phase orthorhombique
(o) ne précipite que dans une phdseontenant au moins 10+2% de vanadium, c'est-a-dire
lors de trempe depuis des températures de misal@ios entre 750 et 900°C.

Pour mieux comprendre la trace de la structurealeit(zone claire révélée par I'attaque
Figure 3-5), nous avons réalisé une analyse paostode de la Z.A.T. qui est détaillée au
paragraphe 3.2.3.2. Celle-ci a montré qu’il n’'yas gu homogénéisation de la composition
chimique. Vu les évolutions thermiques du matériayhase riche en aluminium et pauvre
en vanadium a la possibilité de se transformerteasg, mais I’homogénéisation chimique
n'est pas possible. Pour ces raisons, il est gquagiimpossible de satisfaire les criteres de
formation de la phase” dans la Z.A.T.. Donc, lors de la trempe dangeeatne, seule la
martensitex’ peut se former.
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Figure 3-5 : Microstructure de la Zone Affectée Themiquement

Nous avons ainsi montré que les nodule® transforment en phagequi conserve en partie
la composition chimique de la phasePour aller plus loin dans cette analyse, nouy@os!
estimer la distance de diffusion des éléments idgdl dans la phaggé Pour calculer les
distances de diffusion des éléments d’alliage, ramams utilisé comme données, les résultats
obtenus par Denis Leriche [Leriche, 1987] sur lesfficients de diffusion de Al, V, Ti pour
les températures de 900°C, et 1000°C (%) (Tableau 3-1 & Tableau 3-2). Pour effectuer
des calculs de diffusion sur un large domaine dap&rature, nous avons extrait les
coefficients DO et I'énergie d’activation de diffas qui sont reportés en annexe 2.

Eléments Al V Ti

D (n?.s") 1,3.10"° 1.10"° 1,2.10°

Tableau 3-1 : Coefficients de diffusion déterminéa 1000°C pour Al, V et Ti

Eléments Al V Ti

D (m°.s") 2,3.10" 410" 3,2.10"

Tableau 3-2 : Coefficients de diffusion déterminéa 900°C pour Al, V et Ti
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A partir de ces données, nous avons calculé leandiss de diffusion d (d#©t avec D le
coefficient de diffusion et t le temps de diffusiata température considérée) de I'aluminium,
du vanadium et du titane pour un temps de maint&eR0 ms (temps correspondant a une fois
et demie le temps de I'impact laser du processy.résultats sont représentés en Figure 3-6.

2,5 2

Distance de diffusion (pm)

0w . T : ‘ : ‘ : : :
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600 \1700 1800 1900

Température (°C) fusion

|-I-A111minjum—0— Titane —)K—Vanadium‘

Figure 3-6 : Distance de diffusion du titane, aluntiium, vanadium pour une durée de 20 ms

La diffusion étant thermiquement activée, la distarde diffusion augmente lorsque la
température augmente. Elle est la plus élevée paluminium, et la moins élevée pour le
vanadium. Le cas le plus favorable pour la diffasgg trouve a l'interface entre la Zone
Fondue et la Zone Affectée Thermiquement. Dans cgtuation, la température est tres
proche de la température de fusion 1650°C. Dare cendition, nous trouvons une distance
de diffusion de I'aluminium (élément qui diffuse péus rapidement) de I'ordre de 1uén.
Cette distance est de I'ordre de grandeur des zemesirant les zones claires dans la Z.A.T.
au voisinage de la zone de fusion. Cependant, colasngrains globulaires ont une taille
initiale de 20um, il sera difficile d’obtenir une homogénéisaticnimique de la phasg a
haute température.

D’aprés ces observations, bien que les températtteintes au voisinage de la zone fondue
soient tres élevées, il y a bien dissolution dehasen, mais il n'y a pas homogénéisation de
la composition chimique pour les vitesses de clageffélevées. Il est donc important de tenir
compte de cette complexité dans I'analyse desiques d’évolution de la phaseet dans
I'établissement du modele.
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» Bilan de I'état métallurgique de la zone affectéermiquement :

Ces analyses permettent de comprendre les phénsriereniques et métallurgiques dans la
zone affectée thermiqguement a prendre en compte Bamnodélisation métallurgique et
mécanique.

La zone affectée thermiquement se divise en dengsdistinctes :

1°®Z.A.T. : la température est comprise entre lesptatures « dynamiques pg Bt Tusiond
Toute la matiere a vu un changement de phage—p. Apres refroidissement, il y a
transformation martensitique bien que I'homogéniErachimique n’ait pas le temps de se
faire. Dans cette zone, il y a transformation ®tié la phasp ena’.

2°M 7 A.T.: la température est comprise entre 7206Tpe En effet, pour un maintien de
I'alliage dans le domaine + p en dessous de 720°C, la phsdevient suffisamment stable
pour interdire la transformation martensitique mé&pees une trempe énergique et de ce fait,
subsister a température ambiante.

Cette zone correspond au début de la zone affébB¥eniquement. Dans cette plage de
température de recuit, une trempe conduit a la &on de phase martensitiquedont la
proportion décroit avec la température (Castro étahin ont déterminé la fraction
volumique des phases présentes a I'ambiante etidande la température d’arrét du recuit
[Castro, 1966]). En effet, une trempe a partir 86 8C (T < ) produit une microstructure
biphasée + 3 avec présence de phasau sein de la phage
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3.2.3. Etude de la zone fondue

L'attaque utilisée révele une certaine hétérogéndit la zone centrale (plusieurs lignes
foncées dans la zone fondue (Figure 3-5)). L'olfjeie cette analyse est de comprendre
l'origine de ces hétérogénéités. Pour cela, plusiecaractérisations se sont avérées
nécessaires. Ainsi, les cordons de soudure ontexaéninés en microscopie optique et
électronique aprés attaque métallographique a¥&retits réactifs, (cf. Annexel), analysés a
la microsonde électronique (analyses chimiques poul, Fe, O sur des coupes transverses
de cordon), soumis a des essais de microduretéonlisété d'autre part examinés par
diffraction des rayons X afin d’identifier les pleas en présence dans ces zones
d’hétérogénéité.

Les coupes transverses révelent des cordons fahlesffondrés en surface, ne contenant pas
de pores (Figure 3-3, Figure 3-5 et Figure 3-7)nlierostructure en Z.F. dans ces deux zones
est aciculaire, la phageformée au cours de la solidification s’est totad@mtransformée en
phaseo’. En effet, le soudage laser induit des vitessesrefroidissement élevées qui
conduisent a la transformation martensitique, dohm@énsi la microstructure aciculaire et
globalement tres fine en raison de vitesses ddiBodition trés éleveées.

Coupe transversale d'un cordon de soudure Coupe longitudinale d"un cordon de soudure

Figure 3-7 : Analyse micrographique des zones deaeit

La Figure 3-7 montre ces zones d’hétérogénéite,agparaissent blanches au microscope
optique (noires au Microscope Electronique a BajayaElles sont présentes sur les coupes
transversale et longitudinale du cordon de soudueedépdt d’énergie étant impulsionnel,
plusieurs tirs successifs sont nécessaires pouforlaation d'un cordon continu. Une
modélisation purement géométrique sur le logici®T\ permet d’expliquer ces zones
d’hétérogénéité, et ainsi d’estimer les zones dewerement entre les tirs successifs. En effet,
certaines zones sont refondues, d’autres restdéBtad solide mais avec des températures
supérieures a celles du trangu&ones blanches), conduisant a une évolutiontstiale des
phases, ou d’autres encore peuvent rester
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Zone d’influence des ZAT Zone d’influence des ZAT Zone d’influence des ZAT
sur la Zone Fondue, pour un sur la Zone Fondue, pour un sur la Zone Fondue, pour un
pas d’avance de 0,2 mm pas d’avance de 0,33 mm pas d’avance de 0,4 mm

Figure 3-8 : comparaison des zones de recuit aveiffdrents pas d’avance (0,2 mm, 0,33 mm et 0,4 mm)

Les résultats présentés en Figure 3-8 montreniagueones blanches sur les micrographies
correspondent aux zones ou les tirs suivants psedtiun recuit. Pour ce résultat, nous avons
réalisé plusieurs cordons de soudure avec des'gpande différents (0.2mm, 0.33 mm et 0.4
mm). Dans chaque cas, nous avons modélisé géooedtrant sur le logiciel CATIA,
l'influence, sur la zone fondue, des zones affectdwrmiquement des impulsions laser
suivantes. Il est évident que plus le pas d’avaestegrand, moins il y aura de zone de
recouvrement dans la zone fondue. Les résultatseptés en Figure 3-8 valident cette
hypothese. L'étude géométrique menée pour lesrdifté pas d’avance conduit a des zones
de recuit calculées (partie de la zone fondue ha@eflulcomparables a celles mesurées. En
effet, au cours de tirs successifs, certaines zemeisrefondues, d’autres restent a I'état solide
mais avec des températures supérieures a cellesusp (zones blanches), conduisant a
une évolution structurale des phases, ou d’autregre peuvent rester.

Il est important de savoir quelles modificationsrysturales, chimiques, mécaniques...)
apportent ce recuit a I'état solide, afin de teeimpte ou non de cette complexité dans I'étude
des cinétiques d’évolution de la phageet dans [I'établissement du modéle cinétique
d’évolution de la phase.

Dans un premier temps, nous avons Vérifié que cedidification n’était pas générée par une
pollution d’éléments interstitiels pendant cetteagd de recuit de la Zone Fondue. En effet,
une pollution Oxygéne ou Hydrogéne du cordon delgmupourrait fragiliser fortement le
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matériau. Pour s’affranchir de ce phénomene, noumsaréalisé plusieurs cordons de
soudure, en utilisant les mémes parametres quel'dtude précédente, mais le soudage étant
réalisé en atmosphéere Argon sous hygrométrie déetr®’analyse micrographique de ces
cordons a conduit aux mémes macrographies, ouefigues différentes zones telles que
présentées Figure 3-8. Donc, cette hétérogenéifgawent pas d’'une pollution d’éléments
interstitiels.

D’autres études ont été menées pour vérifier gaelbmséquences ont ces zones de recuit sur
le matériau. Nous présenterons par la suite lesysega DRX, microsonde et finalement
I'analyse au Microscope Electronique a Balayage.

3.2.3.1Analyse par DRX de la structure cristallographi§Ravat, 2004]

Des analyses par diffraction X ont été réaliséddférentes profondeurs sur trois cordons de
soudure. Les cordons on été réalisés avec les paesnde soudage utilisés pour
'assemblage des piéces en TA6V d’épaisseur 3 mes. dchantillons ont été polis pour
atteindre la couche a analyser. L'objectif de cetiealyse est de comprendre les
hétérogénéités visibles dans la zone fondue, efiadiiula structure cristalline et la nature des
phases de chaque cordon de soudure. En effet lznmare étant une phase métastable, il se
peut que le recuit transforme la structure de teeZondue.

(a) Dispositif et conditions expérimentales

Les conditions d’acquisition des diagrammes deattfon sont les suivantes :

Mode | Largeur| Plage Pas Temps dg Rotation | Générateur| Détecteur

analyse| fente | angulaire| acquisition| comptage échantillon X utilisé

DRX

0/260 | 0,2mm 20 a 0,015° 1s non 30mA/40k PSD
145°

Tableau 3-3 : Conditions d’acquisition des diagramras de diffraction

Le rayonnement utilisé est la raie: ldu cuivre (E=8,048 keV).

(b) Résultats

Les différents diagrammes de diffraction obtenus lea trois cordons polis a différentes
profondeurs sont présentés en Figure 3-9. lls égatement comparés au diffractogramme
obtenu pour le métal de base. lls mettent tousvategce la présence de la phasexTla
position des pics correspondant a la raiedq titane, est portée en rouge sur la Figure 3-9).
De plus, nous voyons qu’il y a un décalage de lsitppm des pics mesurés dans la zone
fondue et dans le métal de base. Ceci peut-étribugita une différence de composition
chimique et d’état mécanique entre la phase HCP jgométal de base et la zone fondue,
avec probablement les éléments Al et V en solumide. Ces éléments ne sont pas mis en
évidence sous forme métallique. Finalement, queés spient les échantillons, aucune trace
de la phase T n'a été mise en évidence, ce qui signifie queecpliase est absente ou
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présente dans une concentration inférieure a qgeglgourcent, limite de détection de la
technique utilisée.
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Figure 3-9 : Analyse par DRX de la Zone Fondue

En conclusion, la DRX n’a pas mis en évidence di&mdinces significatives entre les trois
cordons de soudure polis a différentes profondestrseule la phase Ti-HCP est mise en
évidence. Ceci signifie que les zones de recuitntn’'pas modifié la structure
cristallographique de la zone fondue, et donc s&ulstructure martensitique est présente
(phasean).
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3.2.3.2Analyse par microsonde de Castaing d’'un cordoroddwe

L’étude de la redistribution des éléments chimiqaiedé effectuée a I'aide de la microsonde
de Castaing. La microsonde permet de mesurer Igpasition chimique dans un tres petit
volume, de I'ordre de quelques’.

L'objectif de cette analyse est de savoir si lesegode recuit de la zone fondue ont des
différences de composition chimique par rapporeleadu matériau de base (diffusion des
éléments d’alliage lors du recuit a I'état solideld structure martensitique). La mesure de la
composition chimique en Al a été réalisée sur ttigses. Pour chaque ligne, nous avons
effectué une série de pointés tous lesu2( et chaque pointé englobe un volume gent de
matiere. Les deux premieres lignes coupent la Zondue de gauche a droite et sont
positionnées de facon a analyser les zones blamthesires de la zone fondue. De la méme
maniere, la troisieme ligne coupe la zone fondubateen haut.

Figure 3-10 : Lignes de mesure de I'analyse microsde

Les résultats de cette analyse sont représentésssgiraphiques suivants (Figure 3-11 pour la
filiation n°1, Figure 3-12 pour la filiation n°2 &igure 3-13 pour la filiation n°3). Sur chaque
graphique est représenté le pourcentage massigieuwieinium et du vanadium en fonction
de la distance de la mesure.
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Figure 3-13 : Analyse de la composition chimique da filiation n°3

Quelle que soit la filiation étudiée, on s’aperggite la structure martensitique de la zone
fondue est homogene en composition chimique. Commpeut le voir sur la Figure 3-10,
chaque filiation coupe dans la Z.F., les zonesdblas (recuit) et les zones noires. Il semble
normal, que la composition chimique reste homogkemg,du recuit de la zone fondue.

On peut seulement remarquer une perte d’alliagaleninium lorsqu’on se rapproche de la
surface du cordon. En effet, lors de la formationkdyhole, les vapeurs ionisées, générées
par le laser, provoquent la vaporisation de l'ahiomn, (température de vaporisation de
I'aluminium 2792 K, du vanadium 3682 K et du tite8&33 K). Pour les filiations n°1 et n°2,
on constate une moyenne en fraction massique diaium de l'ordre de 5,2%, et cette
moyenne diminue a 4,8% en surface du cordon deusey@liation n°3). Ce phénoméne est
donc généré par le procédé et n'est pas la conséguees recuits successifs de la zone
fondue.

Par contre, ces différentes analyses validentitegtee 'homogénéisation chimique dans la
zone affectée thermiquement n’a pas lieu, a caasecmétiques de chauffe importantes du
procédé de soudage (cf. au paragraphe 3.2.2). @state que la dispersion en fraction
massique dans la zone affectée thermiquement estiqde a celle qui est observée sur le
métal de base. Cette dispersion varie de 5% a pd@ol'élément d’alliage aluminium, selon
que I'on se trouve dans un grain(riche en aluminium) ou bien dans un grfirfriche en
vanadium). Pour I'élément vanadium, les mesurasentagntre 2% et 6%.
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3.2.3.3Analyse au MEB des zones d’hétérogénéités

Les observations MEB révélent que la structureaestulaire dans les deux zones claires et
sombres. Cependant, les zones foncées ((a) Figu4 &), qui ont subit un recuit de la
structure o’ possedent une structure apparaissant moins demgs; des aiguilles de
martensite beaucoup plus longues que dans les btareshes ((a) Figure 3-14 b). On
peut ainsi considérer que ces zones sombres omém@iges en solution en phad®u bien
gu’elles sont restées dans le domdinpériode durant laquelle le grgirmpeut grossir, et ainsi
conduire & des aiguilles plus longues. Dans legzgui ont été refondues, (zones claires de
la zone fondue), la taille du grain est faible, masolidification est trés rapide, conduisant
ainsi a des graing petits, et donc a des aiguillestrés petites.

€) Figure 3-14 : Analyse MEB de la Zone Fondue (b)

Une analyse par microdureté a été effectuée afsadeir si la taille de la microstructure dans
la zone fondue joue un réle important du point de mécanique. Cette étude est réalisée sur
six cordons de soudure polis possédant les parasnéé soudage utilisés pour I'assemblage
des piéces en TAGV d’épaisseur 3 mm (Figure 3-lIBus avons réalisé plusieurs filiations
dans les quatre zones caractéristiques du cordmsoudure (métal de base, zone affectée
thermiquement, zone fondue recuite et zone fondare racuite). Ces différentes filiations
sont réalisées sur la coupe transverse du cordea @v espacement de 100 um sous une
charge de 100 g. La Figure 3-15 représente la cvapseverse du cordon avec les différentes
filiations et les résultats de microdureté surémdtantillon.
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Analyse par microdureté d'un cordon sous 100 g

Duteté Vickers (HV)

310

280

270

250

h 7 g 11

Numéro de l'indentation

|*ZF (Zone foncée) ==illee 75 (Fone blanche) =g ZAT cooiorhatal de base |

Figure 3-15 : Mesure par microdureté des différente zones d’un cordon de soudure

Les filiations de dureté réalisées sur les écHansilsoudés peuvent étre séparées en quatre
zones (Figure 3-15) :

» Le métal de base qui possede la dureté la plutefdiss quatre zones : 319 HV en
moyenne ;

» La zone affectée thermiquement qui apparait dut pErnvue de la dureté, comme une
zone homogene. En effet, cette analyse ne pernseti@aifférencier les deux zones
dans la Z.A.T. qui ont été observées du point demetallurgique (cf. au paragraphe
3.2.2). La dureté de la Z.A.T. est bien supérietureelle du métal de base et se
rapproche fortement de celle de la zone fonduel :H8 ;

» Par contre, dans la zone fondue, I'analyse paradiceté permet de différencier les
deux zones mises en évidence par I'analyse mé&ajlue précédente. En effet les
zones de recuit de la structure martensitique plesgaine dureté proche de celle de la
Z.A.T. (370 HV) alors que les zones non recuites, ppssedent une microstructure
aiguillée avec une morphologie d’aiguille plus deuet tres fine, ont une dureté bien
supérieure (406 HV). Ces résultats permettent aéiraer les observations MEB de
la zone fondue : plus la structure aiguillée e fplus la dureté est élevée.

Récapitulatif des essais de dureté :

Z.F. (Zone recuite) : 370 Hv £ 10
Z.F. (Zone non recuite) : 406 Hv £ 11
ZAT.: 384 Hv £ 16

Métal de base : 319 Hv 16
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3.2.4. Bilan de I'analyse du cordon de soudure

Toutes ces analyses permettent de comprendre é®pienes thermiques et métallurgiques
dans la zone fondue a prendre en compte dans lalisattbn métallurgique et mécanique.

Cette étude a permis d’expliquer les zones d’hg&méité qui sont propres a notre procédé.
Les différentes analyses ont confirmé que la zamelde était homogene en composition

chimique et en structure cristallographique (hexa compacte). Les zones blanches et les
zones foncées different principalement par leurrositucture et en conséquence par leur
dureté. En effet, les zones de recuit de la matensonséquences des impulsions laser
successives, ont conduit a une microstructure grossiere.
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3.3 Etude des transformations de phases

On sait que tout changement de phases dans lagesllis’accompagne de la variation des
propriétés physiques et mécaniques. Pour ces migast important de déterminer de facon
précise les changements de phases rencontrés eudtogoudage. La températurgebt de
980°C pour des conditions d’équilibre thermodynamigvaleur que I'on ne peut utiliser dans
le cas du soudage. Nous avons donc voulu obteeirapproximation de gT« dynamique »
(Tpo) en tenant compte de la cinétique thermique. Denenél est important de définir de
facon précise la température de transformation ensitique (M) au cours du
refroidissement, dans les conditions de notre glé&cé

Pour ce faire, nous avons effectué des essaislaterdétrie rapide sur machine GLEEBLE
afin d’obtenir des cinétiques thermiques importar{@00°C.s-1), pour se rapprocher le plus
possible des conditions de soudage. Mais nousn&par la suite, que ce type d’essai est trés
délicat a interpréter.

C’est pourquoi, dans un second temps, nous avaastéasé les cinétiques de transformation
de phase au chauffage et au refroidissement pauvitksses de chauffage comprises entre
10°C/s et 100°C/s par thermodilatométrie et résiattrie, en utilisant un dilatométre de
trempe au LSG2M. L’ensemble de ces essais estldddar la suite.

Pour appréhender les cinétiques de transformatienghases de l'alliage TA6V, il est tout
d’abord nécessaire de disposer des données dlaguitiermodynamique de l'alliage, c’est-a-
dire de I'évolution des fractions massiques de phasn fonction de la température, voire de
leur composition chimique.
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3.3.1. Etude pour des conditions de chauffage lent. Apprde de I'équilibre
thermodynamique et évolution des parametres de mad et du taux de phase
en fonction de la température

3.3.1.1Analyse DRX in situ au synchrotron

L‘évolution de phase en fonction de la température a été caractérisgeqes conditions de
chauffage de 200°C/h par des essais de DRX hawtegiénin situ réalisés a I'ESRF
[Bénéteau, 2007], [Bruneseaux, 2006]. Les évolgtiae fraction massique de phase

obtenues au chauffage sont reportées en Figure. 3-46méthode de caractérisation
quantitative, réalisée par F. Bruneseaux, est ptésen [Bruneseaux, 2006].
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| == 05m alpha (DRX a 'ESRF) ====TAgV (Thermocalc) |

Figure 3-16 : Evolution de la phase en fonction de la température

Nous observons une diminution continue de la foactmassique de phase lorsque la
température augmente. Une faible fraction massapigphasen subsiste aux températures
supérieures a 1000°C, en raison de I'oxydationwefase de notre échantillon. L'oxygene,
élément alphagene, favorise la présence de phdaps la couche oxydée.

Ces résultats expérimentaux peuvent étre companésfractions massiques de phase
d’équilibre calculées avec le logiciel Thermocale®utilisant la base de données [Saunders].
Aux températures inférieures a 875°C, la fractiorassigue de phase mesurée
expérimentalement est inférieure a celle calcuiare 875°C et 975°C les deux évolutions
sont trés voisines.

Les essais de DRX in situ ont également permistdfob I'évolution des parametres de
maille de la phase (paramétres a et b) et de la phAs@garameétre a), au chauffage et au
refroidissement, en fonction de la température.
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Les évolutions microstructurales de chaque phas# ébnnues, il est important de savoir la
part due a chaque phase dans la déformation glahalematériau, selon la température a
laquelle on se place. En utilisant les parameteemdille des phases et la fraction massique
de chaque phase en fonction de la température,avars déterminé dans un premier temps
I'évolution du volume atomique de chaque phase action de la température, puis le
volume moyen du TA6Ven fonction de la températlues résultats sont représentés sur la
Figure 3-17.
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Figure 3-17 : Volume atomique des phases en fonatiale la température

Lors du chauffage du TA6V en morphologie équiaxe2@eum, la phasel présente un
comportement non linéaire, avec une forte augmentatu volume atomique lorsque la
dissolution de la phasese produit. Ceci est principalement attribué a moglification de la
composition chimique de la phase. Aux plus faililsspératures, cette phase présente un
comportement complexe, pouvant étre lié a des éwvok de sa composition chimique
comme de l'état mécanique des phases. Pour la phase comportement sensiblement
linéaire est mesuré, sauf aux températures leséduges. Cette augmentation est attribuée a
I'enrichissement en oxygeéne des couches en sutfaxggene étant un élément interstitiel, il
augmente la valeur du parametre ¢ de la mailledanale, et donc le volume atomique de la
phasea [Bénéteau, 2007]. Nous pouvons remarquer que tepoadement du mélange est
proche du comportement de la phasau plus faibles températures et se rapprocheldiedee

B aux températures élevées.
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3.3.1.2Analyse par thermocalc® de I'influence de la conifpms chimique

La forme de la courbe de dilatométrie est directdriée a la dissolution de la phaset de
la composition en oxygéne et autres éléments dalfiade. Une étude avec Thermocalc® a
permis de montrer I'influence des éléments d’adliagr le comportement du matériau :

Les exigences de composition chimique pour le TAB%®oV utilisé par le CEA sont
données dans le Tableau 3-4 (Normes ASTM B 348ad&b, prEN 3310, prEN 3311 et
prEN 3312)

Elément| Al \% Fe O N2 C H Impureté| Somme des
(chacun)| impuretés
%min | 550 | 3,50 - - - - - - -
%max | 6,75| 4,50, 0,30 0,20 0,08 0,08 150 0,10 0,40

ppm

Tableau 3-4 : Valeur limite pour la composition chinique de I'alliage de titane TA6V

L'objectif des calculs thermocalc® est de détermites conséquences des éléments
additionnels qui peuvent étre présent dans nofiagal sur les évolutions des fractions
massiques de phase. Nous avons défini 4 matérimxdifférentes compositions chimiques
(Tableau 3-5).

Elément Al \% Fe 02 N2 C
TAG6V (0) 6 % 4% 0,3% 0,2 % 0,03 % 0,08 %
TA6V (1) 6 % 4% 0% 0,2% 0% 0%
TAGV (2) 6 % 4% 0% 0,1% 0% 0%
TAGV (3) 6 % 4% 0% 0,05 % 0% 0%

Tableau 3-5 : Différentes compositions chimiques gsible pour notre alliage de titane TA6V

La Figure 3-18 représente, les variations calculdesfraction massique de phaseen
fonction de la température pour chacun des matedatinis dans le Tableau 3-5.
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Figure 3-18 : Influence de la composition chimiqusur I'évolution des phases

Il apparait clairement sur la Figure 3-18 que lEésnénts d’alliage (Fer, oxygene, azote et
carbone), augmentent, de fagon non négligeabléengpérature de transyisa I'équilibre
thermodynamique. En effet, nous avons vu précédermnmaee ces €léments d’alliages
stabilisent la phase La température de transpigugmente jusqu'a 1040°C au lieu de 980°C
pour le TAGV sans éléments additionnels autred’qlieninium et le vanadium.
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3.3.1.3Essais dilatométriques pour un chauffage lent

Ces mesures sont effectuées dans le but d’intégeer propriétés dans la simulation
numeérique d’essais de soudabilité. Les essaisla®ulietrie sont réalisés au CEA Valduc sur
le dilatométre SETARAM Setsys 1200 implanté dans boite a gants en dépression et sous
gaz neutre (argon). L'appareil utilisé est un diaétre équipé d'un résistor métallique
permettant d’atteindre des vitesses de chauffaggses entre 10°C/h et 30°C/min et une
température maximale de 1000°C.

La déformation thermique™ s’exprime par :

e =aM[T-T,]-a(T )T —T,] Equation 3-1

Avec :
T, = température pour laquelle la déformation thetraigst nulle

T = température initiale pour laquelle la dilatatatun matériau est mesurée
a = coefficient de dilatation du matériau

Les variations dimensionnelles de I'échantillontsmansmises a un capteur de déplacement
par l'intermédiaire d’'une tige poussoir en silite. précision de I'extensometre est deptit
pour une longueur utile de I'échantillon de 10 mm.

Les températures sont mesurées al'aide d'un theoupde de type S (Platine / Platine
Rhodi€) placé dans I'enceinte de I'échantillon. lmesures sont effectuées a différentes
vitesses de chauffage sous balayage argon (TalBéhu Les essais sont réalisés sur le
matériau de base + B prélevé dans la barre forgée de diametre 150 mrauetdes
éprouvettes traitées thermiquement afin d’obtemistructure martensitique (structure de la
zone fondue). L’'ensemble des éprouvettes a étéy@rélans le sens longitudinal de la barre.

Phase Température | Vitesse montée n° essai

maximale

< 1000°C 25°C/min TA6V4

Phasei+f < 1000°C 15°C/min TABV5

<1000°C 5°C/min TAGV6

< 1000°C 25°C/min TA6V1

Phaseay' < 1000°C 15°C/min TAGBV?2

<1000°C 5°C/min TAGV3

structure martensitique

Tableau 3-6 : Essais dilatométriques réalisés a féilibre thermodynamique sur matériau de base et

La Figure 3-19 représente la déformation thermigmdonction de la température pour les
essais TA6V1 et TA6V4 définis dans le Tableau 3\&us n'avons pas observé de
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différences significatives entre les différentetesses de montée en température, donc nous
avons représenté seulement une des trois viteas¥s/(nin).

1,00

’ Au Chauffage :
ay, = 10,6 .10°°c™
- \ // /
0,40 //\/
0,20
Au refroidissement :
/ ‘\ _ B o1
g, = 10 .10°°C
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|—Matériau de base =™ Martensite ‘

Figure 3-19 : Essai dilatométrique a I'équilibre trermodynamique

La température maximale étant de 1000°C, il edicdd de déterminer correctement la
température de transfigd'équilibre).

Au chauffage, le coefficient de dilatation est itigme pour le matériau de base et la structure
martensitique (10,6.19C?) pour des températures inférieures & 450°C. Patreoon
observe une légere diminution du coefficient dataih a partir de 500°C pour le matériau de
base, qui est probablement liée a I'enrichissemamt phasef. A partir de 800°C,
I'enrichissement en phas@ est important (Figure 2-17), ce qui provoque laitehdu
coefficient de dilatation. Le matériau de base gmés une contraction plus importante.

Au refroidissement, le coefficient de dilatatiort etentique pour le matériau de base et la
structure martensitique (10.3C™). En effet, quelle que soit la structure du matérie
départ, le traitement thermique généré par I'esggaidilatométrie, transforme la structure
cristallographique de départ en phafe a haute température, avant de reéaliser le
refroidissement. Donc, il parait évident que lesfficients de dilatation soient identiques.
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3.3.2. Transformation de phases hors équilibre thermodynangue

3.3.2.1Dilatométrie rapide sur machine GLEEBLE

Les essais sont menés sur un simulateur de sou@bB&BLE type 1500 de la société
Arcelor Research installé a Maiziéres-les-Metz pkdtivette est chauffée par effet Joule, ce
qui autorise des vitesses de chauffage trés éle(®@@30°C/s) et surtout une bonne
homogénéité radiale de la température dans I'égtbeivCe type d’essai consiste a mesurer la
dilatation d’'une éprouvette au cours d’un cyclentique reproduisant les conditions du cycle
du soudage. L'éprouvette cylindrique de diamétnens et de longueur 80 mm (Annexe 3) est
fixée entre deux mors en cuivre refroidis par datian d’eau. L'évolution de la température
est suivie par thermocouple S (Platine / Platined®¥) ou K (Chromel/Alumel) suivant le
matériau, les vitesses de chauffe et la températateeindre. Les deux fils de thermocouple
de diamétre 0.2 mm sont soudés au milieu de laepatite de I'éprouvette. Afin de réaliser
un cycle thermique complet de soudage (chauffagefatidissement rapide), nous avons
équipé la machine Gleeble d’'un systeme de refreédient hélium placé au plus prés de
I'éprouvette pour avoir les vitesses de refroicisset les plus grandes possibles.

Des thermocouples sont soudés sur I'éprouvette powvoir piloter I'essai en température et
la déformation de I'éprouvette est obtenue par apteur LVDT diamétral. Le cycle
thermique appliqué a I'éprouvette correspond avitesse de montée en température variant
de 1000°C 4 & 3000°C 3 jusqu’a la température de 1200°C.

La Figure 3-20 illustre une courbe de déformatinrfanction de la température du matériau
de base pour une vitesse de 1000°C/s. Elle peroigtedir la températureglqui se situe aux
environs de 1090°C pour ce cycle thermique. Oneabftainsi une variation non négligeable
de T (soit une augmentation de 110°C). Comme pour diede dilatométrie a I'equilibre
thermodynamique, on retrouve le méme mécanismelatattbn, mais décalé de 100°C vers
les hautes températures. En effet, la diminutioncdefficient de dilatation commence a
900°C (début d’enrichissement en phagmur cette cinétique), et la fin de transformaten
situe vers 1090°C. On obtient un coefficient datdiion moyen pour la structuzef de 10,8
.10%°C? de la température ambiante jusqu’a 900°C et ufficieat de 8,8 .16°C™ pour la
structure cristallographique cubique centrée enftage rapide. La valeur du coefficient de
dilation est identique a celle de I'essai de dilaétrie en chauffage lent.

Des essais réalisés avec des cinétiques de chaydfag importantes (2000°C/s et 3000°C /s)
n'ont pas permis de déterminer la température alestrsp. Pour cette structure initiale, les
courbes dilatométriques n’ont pas permis d’idestifin domaine de transformation de phase
(le suivi thermodilatométrique est en fait peu #glesau changement de phases pour les
alliages de titane et il est trés délicat de démemavec précision la température de
changement de phase).
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Figure 3-20 : Essai de dilatométrie sur matériau déase pour une vitesse de chauffage de 1000°C/s

Des essais dilatométriqgues ont également été @daliar des échantillons préalablement
traités (recuit d’'une heure a 1065°C suivi d'unepdrrempe) afin de déterminer les
cinétiques de dissolution de la martensite Le cycle thermique appliqué a I'éprouvette
correspond & une vitesse de montée en tempérauBOAD°C.s jusqu’a la température de

1200°C. Pour les mémes raisons que précédemmesntolrbes dilatométriques n’ont pas
permis d’identifier un domaine de transformation please. C’est pourquoi des essais
complémentaires seront réalisés en suivant lesigons de résistivité électrique.
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3.3.2.2Traitement thermique successif (caractérisatiorallogiraphique)

Le simulateur de soudage GLEEBLE type 1500 estmaehine qui permet également de
caractériser des traitements thermiques. Ainsiy p@uifier les différentes phases générées
par le soudage, nous avons utilisé cette machinedafcréer les différentes zones obtenues
lors de notre procédé de soudage. Un premier cdidetmnique a permis d’identifier les cycles
thermiques générés par le soudage dans la zonaddrigure 3-21 (cycle thermique (b)), la
premiere zone affectée thermiquement (cycle thareniff)) et la deuxiéme zone affectée
thermiquement (cycle thermique (d)). Pour atteindies vitesses de refroidissement
importantes, les éprouvettes sont refroidies diliéavec une pression de 2 bars.
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Figure 3-21 : Différents cycles thermiques rencon#s lors du procédé de soudage

La Figure 3-22 présente I'état microstructural A6V aprés avoir subi les cycles thermiques
b, c et d. La Figure 3-22 (a) montre la microstuoetinitialeo+p du matériau de base.

Le cycle thermique (b) transforme le matériau deeben structure martensitique, identique a
celle qui est obtenue dans la zone fondue, Figiz2 (®).

Le cycle thermique (c) transforme également le naiéde base en structure martensitique.
Ce cycle thermigue comporte trois montées en tesp@r égales a 1200°C, 1000°C et 600°C
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avec une vitesse de 3000°C/s (Figure 3-22 (c)prkeaiére montée en température dépasse la
température de trans@sdynamique, et les deux autres montées en tempematuconduisent
pas a une dissolution de la structaie On retrouve bien la microstructure de la premier
zone affectée thermiquement, sauf que les vitedsesontée en température plus lentes que
dans le cas de notre procédé semblent avoir coreduite homogéneéisation de la composition
chimique.

Le cycle thermique (d) comporte trois montées enptgature égales a 850°C, 600°C et
300°C avec une vitesse de 3000°C/s (Figure 3-22 @B cycle thermique peut étre obtenu
lors du procédé de soudage dans la deuxieme zfeoeéaf thermiquement. Il ne semble pas y
avoir de transformation microstructurale du matéria

a) Matériau de base b) V=3000 °C/s - mamtien a 1150 °C
(3s) - refrotdissement heélmom (1.5 bar)

d) V=3000 °C/s - jusgqu'a 830 °C /
600°C / 300°C - refroidissement (He)

TR

Figure 3-22 : Etat microstructural du TAG6V apreés différents cycles thermiques

3.3.2.3Essai dilatométrique rapide sur éprouvette tubeilair

Notre étude de dilatométrie avec mesure de régéstvporté sur un ensemble d’échantillons
de TAG6V, prélevé dans la barre forgée. L'objectd dette étude est de déterminer les
variations dimensionnelles et de résistivité du VA& cours d’un traitement thermique
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rapide (jusqu’a 100 °C/s), de déterminer les tertpées de transformations de phase, et, bien
entendu, d’étudier les effets de vitesse sur eestormations.

Pour réaliser cette étude, nous avons utilisé lehina de dilatométrie DCR de I'Ecole des
Mines de Nancy, qui permet de réaliser des cyateshdwuffage rapide (four a rayonnement)
sous vide secondaire (#10* mbar), de mesurer la dilatation absolue & I'aidm @apteur
inductif LVDT, de mesurer la résistivité de I'échilon pendant le cycle thermique et enfin
de contréler le refroidissement ou la trempe alilimé.

Les cinétiqgues de transformations de phases sawieswen continu par des mesures de
résistivité électrique [Gautier, 1981]. Le suivilderésistivité se fait par mesure de différence
de potentiel au moyen de deux fils de platine sswii extrémités de I'éprouvette tubulaire,

I'échantillon étant traversé par un courant cortst@ette méthode nous permet de suivre les
transformations de phases pendant les cycles theesi

Différents types d’essai ont été réalisés pour vtesse de 1°C/s jusqu'a une vitesse de
100°C/s avec différents cycles thermiques, all@tadempérature ambiante jusqu'a 1200°C.
Les échantillons sont des éprouvettes tubulaireslidmeétre intérieur 3 mm, de diametre
extérieur 4 mm et de longueur 30 mm. Nous avongldétutiliser des éprouvettes tubulaires
afin d’obtenir les vitesses de chauffe et de rdfssiement maximales.

La Figure 3-23 représente un essai de dilatométriegsistivimétrie pour une vitesse de
chauffage de 100°C/s et un refroidissement a Uinéldu matériau de base+). Au cours du
chauffage, la forte chute de résistivité a pario@5°C est caractéristique de la dissolution de
la phasea. On remarque également que I'enrichissement bdgala phasé a partir de
800°C provoque une chute du coefficient de dilatatjui se stabilise au méme moment que
la résistivité. Il s'agit de la fin de transforn@atio—f, qui est estimée a la température de
1060°C. Cette valeur est largement supérieure &enapérature de transus d’équilibre
déterminée préalablement. Lors du refroidissemeguitie depuis le domairfe I'alliage subit
une transformation martensitiqfie>a’ & une température proche de 830°C. La mesure de
résistivité permet de confirmer les hypothéses noes avions faites, lors des essais de
dilatométrie sur machine Gleeble.

De plus, les différents essais de dilatométrie ammht le matériau a la dissolution complete
de la phase pour les hautes températures. Dans ce cas, hous amarqué précédemment

que la courbe de dilatation au refroidissementd@&pne dépendait pas de la structure
cristallographique du matériau au début de I'esstine dépendait pas des cinétiques de
chauffage. Donc, nous avons représenté seulemectduide de refroidissement rapide du

TAGV sur la Figure 3-25.
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Figure 3-23 : Essai de dilatométrie avec mesure désistivité du matériau de base

La Figure 3-24 est une métallographie de I'épraevietbulaire, aprés qu’elle ait subi le cycle

thermique de dilatométrie décrit précédemment.

Oapescoit que

la vitesse de

refroidissement est suffisante pour former la stmecmartensitique que I'on retrouve dans la
zone fondue du cordon de soudure.

Figure 3-24 : Structure martensitique de I'éprouvete tubulaire aprés I'essai de dilatométrie
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La Figure 3-25 représente un essai de dilatométriésistivimétrie pour une microstructure
initiale o’, et pour une vitesse de chauffage de 100°C/# eefroidissement a I'hélium de la
structure martensitiquex’j. Au cours du chauffage, la forte chute de régist a partir de
600°C est caractéristiqgue de la dissolution rapidda phase:’. Contrairement au cas du
matériau de base, le coefficient de dilatation alég pas jusqu’a la température de trarfsus
qui est estimée a la température de 1060°C. Cetieun est largement supérieure a la
température de transus d’équilibre déterminée gbéainent. Lors du refroidissement rapide
depuis le domaing, l'alliage subit une transformation martensitigtea’ a une température
proche de 840°C.

10 1,2
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Figure 3-25 : Essai de dilatométrie avec mesure désistivité de la structurea’
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3.4 Modélisation métallurgique

Les mécanismes de transformations de phases ardnemun de procéder par nucléation et
croissance (ou dissolution) de la phase fille danphase mére. Cependant I'éventail de
températures dans lequel les transformations péwasgir lieu est trés large : de plus de
1000°C a moins de 800°C pour la transformation emsitique, ce qui aboutit a des
mécanismes tres difféerents d'une transformation 'autre. La modélisation des
transformations de phases est donc un probléme leempet pour des raisons de
simplification, la plupart des modeles aujourd’ltilisés dans des calculs de structures sont
phénoménologiques.

Deux approches peuvent étre considérées pour eal@d cinétiques de transformation : la
cinétique est décrite par des lois globales étallipartir des diagrammes TTT expérimentaux
ou par des lois qui considerent de maniere exelités cinétigues de germination et
croissance des phases. De plus, les modéles silisgbour des conditions de formation
isotherme. Les calculs en conditions anisothermésessitent ['utilisation de régles
d'additivité. Des modéles phénoménologiques soaleéent décrits pour des conditions de
refroidissement continu.

3.4.1. Modélisation a partir des diagrammes TTT

Les différents modéles qui se basent sur les diages TTT considérent un principe
d’additivité. L’avancement de la transformation pétre calculé de maniére incrémentale, le
passage d'une température a l'autre se faisardvars un temps fictif [Denis, 1992]. Il est
également possible d’utiliser une formulation défdtielle [Reti, 2001]. Pour les différentes
températures de transformation, il est nécessaireodnaitre les taux de phases a I'équilibre
(en fin de transformation), les temps de débutalestormation, et les coefficients n et k de la
loi de Johnson-Mehl-Avrami (JMA) (ou deux tempsacdéristiques pour déterminer ces
valeurs). Ce type de modele a été établi pourdessa et également pour les alliages de titane
[Laude, 1995] [Da Costa, 2005].

3.4.2. Modeles phénoménologiques des transformations de g$e (modélisation a
partir des diagrammes TRC)

La généralisation des modeles basés sur des Idigpdelohnson-Mehl-Avrami s’est faite sur
des considérations phénoménologiques et I'ensexide données est souvent délicat a
obtenir. Les modéles a base physique nécessitatgrdgnt de nombreuses données, et sont
encore difficiles a utiliser dans la pratique. Lesbin en simulation pour les opérations de
soudage ou les traitements thermiques industriedsnané le développement de modeéles
purement phénoménologiques, basés sur des loi®ldtéan simples et applicables a des
situations variées. Les modeéles présentés ci-dgss@itachent avant tout a reproduire
correctement les débuts et fin de transformatibes,étapes intermédiaires sont, dans un
premier temps, considérées comme secondairesinhiggtions de ces modéles sont celles de
tous les modéles purement phénoménologiques eitsaddent une quantité importante de
données expérimentales et leur capacité prédiesitémitée.
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3.4.2.1Modéle de Leblond

Pour décrire les cinétiques des transformationfugidnnelles, Leblond utilise un modele
basé sur une loi d’évolution simplifiée, faisartemvenir une proportion de phase transformée
a I'équilibre et une constante de temps [Leblo®84] & [Leblond, 1985] :

Equation 3-2

Ou z est la fraction volumique de nouvelle phasezg la fraction volumique de phase a

I'équilibre. Cette loi nécessite la connaissance @elutions de avec la température, et de
la fraction de phase a I'équilibre en fonction deémpératurez,, est compris entre 0 et 1.

7 (T) est une fonction positive qui représente un pentaractéristique (a température
constante T) pour lequel la fraction de phase ferahd vers I'équilibre. Ces différentes
données peuvent étre obtenues par méthode invgradiades diagrammes d’équilibre et a
partir des diagrammes TRC. Les paramétres du moaédguster pour reproduire une
transformation donnée sont les trois fonctio@g, 7(T . )

Leblond choisit de mettre sa loi d’évolution sousnie différentielle, il montre sur des
exemples simples que la régle d’additivité et querincipe de transformations isocinétiques
peuvent étre mis en défaut, si la proportion deolavelle phase a I'équilibre est différente de
I'unité. Il ne considere pas de temps d’incubatianconstante de tempsdoit permettre de
caler les temps de début et de fin de transformasior les courbes expérimentales.
L’avantage de I'équation 3-2 est sa simplicité,st’en fait la dérivée de I'’équation de
Johnson-Mehl-Avrami pour n=1 et T=constante. ligm®e une autre expression pour 3-2 qui
permet de retomber sur I'équation de Johnson-Mehé#ii en condition isotherme et qui
n'est que sa dérivée a T=cte :

-z

1-=
z2=nk""(z,, - z){ln(i} Equation 3-3

n, k : coefficients de I'équation de Johnson-Mekani

Mais, en anisotherme, cette équation n’a plus de physique si ce n'est sa forme simplifiée
puisque les termes en dT/dt sont négligés.
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3.4.2.2Modéle de Waeckel

Le but de Waeckel était de décrire un modele fala identifiable a partir simplement de la

donnée d’'un diagramme TRC, et capable de reprodigee histoires thermiques de type

soudage [Waeckel, 1994] [Waeckel, 1996]. Ce modeie implanté dans le code de calcul
par €léments finis d’EDF, Code Aster. Une compara&svec le modéle de Leblond se trouve
dans [Waeckel, 1996]. La volonté de limiter I'iddication & un diagramme TRC a amené

Waeckel a limiter les variables intervenant darssttansformations de phases. Waeckel a
développé une approche ou les fractions volumiqueds chaque phase sont des variables
internes du matériau. La somme des fractions vaues des différentes phases est bien
égale a 1. La loi d’évolution s’écrit :

z=f(T,T,zd) Equation 3-4

Z : Variables métallurgiques, a savoir la proportaa phase, ainsi que la température de

début de transformation martensitique M
d : taille de grain.

La formation des phases doit obéir aux donnéeslioméfigues données par les diagrammes
TRC ; par exemple la formation de ferrite, perlth@jnite ne peut se faire a une température
inférieure a la température sN[Waeckel, 1996] et [Burlet, 2001]). La températims n’est
pas a proprement parler un état métallurgique diénaa, mais, comme elle évolue au cours
de la transformation, elle a été incorporée damvdeiables métallurgiques. La taille de grain
d a une valeur unique pour un méme diagramme TR@,est difficile d’en déduire son
influence. Pour autant Waeckel la garde comme uanp@tre qui peut étre activé si des
diagrammes TRC avec différentes tailles de graoms stilisés, mais lui-méme n’en fait pas
usage. S'’il reconnait l'influence de la concentmati moyenne en carbone et de I'état de
contrainte sur les transformations, il n’en tieas gompte puisque leurs effets n'apparaissent
pas dans un diagramme TRC.

La principale différence avec les modeles présembsgu’ici est que la vitesse de
refroidissement intervient comme variable a patiee®. Leblond en tient explicitement
compte, mais il ne le fait qu'au niveau du calcelakrtains coefficients, et elle n’intervient
pas dans le modéle a proprement parler. Celardibirie un terme en dT/dt semble assez
naturel pour une cinétique anisotherme. Waeckelherché a donner une justification
théorique (basée sur la thermodynamique des makéaiavariables internes) a I'écriture ci-
dessus, que I'on peut trouver dans sa these [Whek®@4]. S'’il considere une dépendance
du modéle en dT/dt, il n'a pas cherché a I'expdicitLes valeurs de la fonction f( ) sont
connues pour un certain nombre d'étdf, T,z d)qui correspondent aux points d’un
diagramme TRC. En dehors de ces points, la fon@girobtenue par interpolation linéaire.
Les données expérimentales retenues sont les tetupEs de début et de fin de
transformation et les proportions finales des phiakes évolutions sont supposées linéaires
par morceaux. Seule la transformation martensitiggaéficie d’'une équation explicite
puisqu’il utilise pour la calculer I'équation de ktinen-Marbtirger.

Des refroidissements a vitesse constante et desdisEements de type trempe (la vitesse de
refroidissement diminue progressivement) ont émdukis avec ce modele. Si le modéle

donne de bons résultats pour les refroidissemenitesse constante, méme pour des vitesses
non comprises dans le diagramme TRC, les résydtats les autres refroidissements ne sont
pas tres bons. Seule lintroduction de refroidisset® de type trempe dans sa base de
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données lui permet de produire des simulationgectes, mais son modele apparait limité a la
reproduction d’histoires proches de sa base deéin

Le modéle de Waeckel présente néanmoins des aeantagortants : aprés identification,
son utilisation est trés rapide.

3.4.2.3Modéele de transformation Martensitique

En comparaison, la cinétique de la transformati@mtemsitique est relativement simple. En
effet, cette transformation a lieu sans diffusidn’aancement de la transformation est
indépendant de la vitesse de refroidissement. latgn présentée ci-dessous pourra donc
représenter la progression de cette réaction pouteg les vitesses de refroidissement.
L’article de [Koistinen, 1959] suggére une relatiempirique entre la réduction de la
température en dessous de (mpérature de début de transformation martensigt la
quantité de martensite présente.

y= ya{l— exp[-a(M —T>]} Equation 3-5
y = fraction volumique de martensite
A = fraction volumique du matériau pouvant se trarmséer
a = constante, égale & 0,01 iour la plupart des aciers
(x)  =max (x, 0)
Ms  =température de début de transformation mariguosit
T = température

La majorité des personnes travaillant sur la ptédicdes contraintes thermiques lors d’'un
processus de trempe ou de soudage utilisent ldeldKoistinen et Marbirger [Fernandes,
1985] & [Inoue, 1985].

3.4.3. Choix du modele métallurgique

D’aprés I'analyse micrographique, les phases ogtiais métallurgiques a considérer dans les
calculs sont :

» La phasay,
» La phase,
» La martensite brute de trempe (phage

Dans notre cas nous distinguerons pour lalliage tdane TA6V deux types de
transformations : les cinétigues de transformaticontrolée par la diffusion, et la
transformation martensitique (cf. au paragraphe.2B.4ui dépend uniguement de la
température. Pour situer les transformations m#tajlues au chauffage et au
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refroidissement, les essais de dilatométrie ont a@@duits pour une structure initiale
correspondant au métal de base et pour une steuaitialeo’ (cf. au paragraphe 3.3).

Pour le modéle de cinétique de transformation das@h nous distinguons I'étape de
chauffage et I'étape de refroidissement. Dans |#sTZ il est nécessaire de considérer la
complexité présentée préecédemment (cf. au paragi2gi).

» Rappel succinct des transformations :

Au chauffage, nous avons vu que dans la Z.A.T. &énau se transforme en phglsenais
par contre il n'y a pas homogénéisation chimique [Rlus des zones présentent une
transformation partielle en phage

Une homogeénéisation en phgsasuivie d’'une trempe énergique (cas du soudagejuiba
une transformation totalement martensitigqite>a’ ou la phasea’ apparait sous forme
d’aiguilles. Lorsque la température est comprigeecla température de fin de transformation
martensitique (Iy) et la température de trangiison obtient les phases o’ et B résiduelles
apres refroidissement rapide du matériau.

Au chauffage, les cinétiques sont différentes suila vitesse de chauffage, et la température
atteinte. Les résultats obtenus pour des vitessest@ement lentes » (cf. au paragraphe 3.3)
comparées a celles du procédé et les observatiamreatnucturales du cordon de soudure
nous ont amené a décrire la modélisation des quedti de transformation en faisant
I'hnypothése que la diffusion ne pourrait se fairgrande distance. Le matériau initial peut
alors étre considéré comme un matériau composegepérature ambiante formé de phase
et de phasel. Au chauffage les zonea et B se comporteront comme deux zones
indépendantes dont la composition chimique initede différente. Au chauffage les zorfles
n'évolueront pas. Par contre les grains/ont subir un changement de phase B. La
composition chimique de la phage température ambiante a été calculée avec leidbgie
calcul thermodynamique Thermocalc® en utilisaridae de données de Saunders. A 20°C la
phasea est constituée de 6.24% en poids d’aluminium, 60de vanadium et 0.1%
d’oxygéne. Cette phaseisolée de son environnement a une températunadsus différente
de celle de l'alliage TA6V. Au cours du chauffatgs calculs thermodynamiques prévoient
que cette phase (isolée de son environnement) se transforme enpimsep, dans le
domaine de température 1010 — 1040°C (Figure 3-26).
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Influence de la composition chimique
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Figure 3-26 : Influence de la composition chimiqusur I'évolution de phaseo

Cette évolution est tres différente de celle ca@lewour I'alliage TA6V4. Dans des conditions
de chauffage trés rapide (sans diffusion entregiesns o équiaxes et les zondd, la
transformation sera plutét de type-p, et la force motrice de transformation est I'éeantre

le taux de phaser réel et celui calculé aveo (isolée de son environnement). La
transformation de phase—p nécessite une force motrice qui va conduire ahystérésis
entre cette courbe issue des calculs d’équililentbdynamique et la courbe cinétique réelle.
Cette hystérésis correspond principalement a leefonotrice nécessaire au mouvement de
l'interfacea / B pour lequel la diffusion est de courte distance.

Dans le cas de chauffage plus lent, la diffusiorpseduit sur une grande distance, et la
dissolution de phase s’accompagne d’'une modification de la compositbimique de la
phasep. Le modele de cinétique de transformation doipgieyer sur la courbe d’évolution
des phases a I'équilibre obtenue expérimentalemeatpartir de Thermocalc® pour l'alliage
TAG6V (Figure 3-26 & Tableau 3-7).

Elément Al V Fe 02
TAGV 6 % 4 % 0% 0,2%

Composition (jle 6,24 % 0,003 % 0 % 0,1%
la phaser a 20°C

Tableau 3-7 : Composition chimique du TA6V et de Iphasea a 20°C
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Dans le cas de la dissolution de la phaden’y a pas d’étape de germination. La phpssst
présente dans l'alliage. Nous devons donc décrguation cinétique en considérant la
transformation contrélée par la diffusion a graddsance, et celle possible aux températures
supérieures a 1040°C, contrélée par un mouvemeideaade l'interface sans diffusion a
longue distance.

La vitesse de dissolution des phaseta’ est alors décrite par les relations suivantes :

c _ _ h _ _
Za - Za X Zmaxa %a Za‘ x H (TO _T) + Za X Zmaxa %a Za' x H (T _TO)
Zal ZHZ
Equation 3-6
Z, =2, X Znaxe 2~ Lo Equation 3-7
T

To=1040°C

Ou Z, et Z, sont respectivement les fractions volumiques dessesa, o' ; Z°_  est la

maxa

fraction d’équilibre de phase a la température T calculée ou expérimentale WALV ;
Z" _ est I'évolution de la fraction de phasex 4solé » a la température T égale & Z

maxa

globulaire a 20°C multipliée par la fraction déljuie de «a isolé » fonction de la
température (Figure 3-26) 7(T) est le temps caractéristique de transformationaa |
température T, par mesure de simplification nousnavconsidéré que: =7, ; H est la
fonction échelon, telle que H(x)=0 si& et H(x)=1 si x>0.

Les parameétres du modeéle a ajuster pour reproduietransformation donnée sont les trois
fonctions Z¢ zh etr(T). D'aprés les résultats de DRX au synchrotron denGile et

maxa ! maxa

les calculs Thermocalc® (Figure 3-26), nous avaientifié deux équations représentant

ZS .. etz (Figure 3-27)
Z¢ .o = max{0.9250(1 - expl 02501 ) o) Equation 3-8
Z! e = max(L. L - exp oot T) ) o) Equation 3-9

La Figure 3-27 représente les deux fonctions d@@timn a I'équilibre en fonction de la
température comparées aux résultats par calcuhoaxpérimentation.
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Figure 3-27 : Représentation de Zmax1 et Zmax2 uilé dans le modéle

La quantité de phagkeest obtenue par complémenta 1 :
Z,=1-2,-2, Equation 3-10

Les évolutions de phaseissues de I'Equation 3-6 conduisent & de la ppafe composition
non homogeéne, celle ayant la composition initiade drainsy globulaires, et celle présentant
un gradient de composition. Aux températures ékevidediffusion des solutés dans la phase
B, tend a homogénéiser la composition chimiquf.d@n peut donc différencieZet Zs, :

Z,, = J'z‘az et Zy = Z e +J'z'al +J'Za. Equation 3-11

Zpy, la fraction de phasg issue des grains globulaires, diminue au courtethps de séjour
dans le domaine haute tempérafisiivant la relation suivante :

. 1-7, B .
Zs, Equation 3-12
T5(T)

Ces lois nécessitent la connaissance des évolut®n$, 7, 7. et T4 avec la température,
comme celles des fractions de phase a I'équilibriorction de la température. Dans tous les
cas, 7(T ) est une fonction positive qui représente un teggactéristiqgue (a température

constante T) pour lequel la fraction de phase forteéd vers I'équilibre. Ces temps sont
pour la plupart corrélés aux coefficients de diffasdes éléments d’alliage.



89 Etude métallurgique

Au cours du refroidissemerfi,se transforme en martensite pour les vitessesdggges dans
le procédé de soudage. La cinétique de transfoomatpend de la composition chimique de
la phasep. L’équation d’évolution de martensit€ issue depl ou 2 est décrite par la
relation suivante :

Z. =——f7T Equation 3-13

Les parametres 5, sont issus de I'expérience pdit et estimé poup2. Le parametre de

début de transformation martensitique Ms=800°C issti de tests de dilatométrie libre
réalisés a I'Ecole des Mines de Nancy (cf. au page 3.3).

A titre de synthése, nous avons tracé en fonctoladempérature, les évolutions des phases
a, B eta’ pour deux cinétiques de chauffe différentes, dfilustrer le modéle métallurgique
présenté précédemment. La Figure 3-28 correspamtk &itesse de montée en température
de 100°C/s et a une trempe rapide pour la phaseefd@dissement. Et la Figure 3-29
correspond a une vitesse de montée en tempéraure0d0°C/s et a une trempe rapide pour
la phase de refroidissement. Dans les deux casptatitions initiales sont 92% de phasa

la température ambiante et aucune présence deustrunartensitique (condition initiale de
notre matériau)

T
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Figure 3-28 : Evolution des fractions volumiques dehaque phase en fonction de la température pour en
vitesse de montée en température de 100°C/s
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Il est intéressant de voir que I'évolution de lapéun est contrblé par la vitesse de chauffe. En
effet pour une vitesse de chauffe de 100°C/s iere6% de phasea 1000°C, alors que pour
une vitesse de chauffe de 10000°C/s, il reste 78 dhdser. Bien entendu, lors de la perte en
phasea, nous avons l'enrichissement en phfisePuis on retrouve, pendant la phase de
refroidissement rapide, la totale transformatioedghase en phase.’.
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Figure 3-29 : Evolution des fractions volumiques dehaque phase en fonction de la température pour @n
vitesse de montée en température de 10000°C/s
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3.5Bilan métallurgique

L’étude des transformations de phase hors équilivermodynamique, a permis de
déterminer la température de trangupour des cinétigues maximales de 1000°C/s et la
température de transformation martensitique lorgefape. Ces essais ont également permis
de déterminer les coefficients de dilation thermeiglu matériau soumis a ces cinétiques
thermiques.

L’étude métallographique des cordons de soudurmitiéfois zones distinctes propres au

cordon de soudure (la zone fondue, la zone afféh&¥eniquement et le métal de base). Nous
avons étudié précisément chaque zone, afin dendiéter les différentes microstructures en

présence.

Cette étude métallurgique a permis de définir iEgréntes phases a considérer dans notre
modéle numérique : la phaasela phase} et la phased’. Notre modele métallurgique tient
compte des cinétiques thermiques au chauffage reffenidissement.
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4. Etude thermomécanique du TA6V

4.1 Introduction

L’étude métallurgigue que nous avons présentéeédedument a permis de montrer les
principales évolutions de phases de l'alliage, duta soudage laser. Ainsi, en premiere
approximation, nous pouvons considérer que 3 plaiséactes (la phase, la phase et la
phasea’) sont a prendre en compte dans le calcul therncamque. L’identification du
TA6V est rendue tres difficile par les transformatode phases. L'approche la plus
immédiate et la plus commune pour identifier le éniat multiphasé est d’identifier chacune
des phases séparément. Nous avons retenu cetcla@pcompte tenu de la modélisation
retenue et de nos moyens d’essais expérimentaus,seg@osent alors les problémes liés a la
stabilité des phases a la température considérégéteamination de I'état de contrainte et de
déformation engendrés par le soudage nécessiterdwitre parfaitement le comportement
thermo-mécanique de l'alliage de titane TA6V dangdemme des sollicitations générées par
le procédé de soudage. Il est bien évident, que tkawcas du soudage, il est important de
caractériser le matériau d’étude, de la tempéranrkiante a la fusion, ce qui nécessite un
nombre important d’essais. Pour les hautes tempéstil est nécessaire de prendre en
compte les phénomeénes de viscosité et donc dartilise loi thermo-élasto-viscoplastique, ce
qui impose un nombre d’essai conséquent, car leérmaat doit étre étudié a différentes
vitesses de déformation.

Tous ces essais vont permettre d’identifier le medieérmo-élasto-viscoplastique. Pour ce
faire, nous utiliserons le code par éléments #8&T/ZéBuLon (code de calcul par élément
finis développé par I'Ecole des Mines de Paris) rpdefinir et optimiser le modéle
thermomécanique couplé au code de calcul Abaqus®s Mtiliserons un modéle a variables
internes avec écrouissage cinématique, un criterplakticité de type von Mises et une loi
visqueuse pour chaque phase, couplée a une laiadsitton d’échelle. Le modéle et son
identification seront détaillés a la fin de cettete.
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4.2 Caractérisation expérimentale

4.2.1. Objectif des essais et détermination de la gamme dellicitation

En parallele a I'étude métallurgique, nous avongtele caractériser le matériau soumis aux
sollicitations du soudage laser impulsionnel. Pdéterminer précisément les conditions
thermomécaniques au cours du procédé de soudaxst,nécessaire de déterminer une loi de
comportement multiphase. Des premiers calculs @i de déterminer le domaine
thermomécanique adéquat. L’objectif était donc aectériser le matériau pour des vitesses
variant de 18s™ & 10°s* pour des températures variant de la températubieate jusqu’a la
température de fusion.

Résumé des sollicitations adéquates du procédé :

» 20°C < Température < Liquidus ;
> -1 % < déformation<1 % ;
> 10°s? < vitesse de déformation <19

Pour cela une campagne de caractérisation mécadiglid6V est réalisée dans les gammes
de déformation et de vitesse de déformation reptasees du procédé de soudage. Notre
procédé implique de caractériser le matériau sollisitations cycliques. En effet, ce procédé
de soudage est formé d’'une multitude d’impactsrlagsec un taux de recouvrement des tirs
de l'ordre de 80%, ce qui implique nécessairementode de chargement du matériau qui
évolue de la traction a la compression pendantuwhagcle de facon successive avec une
fréquence de 5 Hz. De plus, le matériau peut sxeelpendant 187 ms entre les différents
dépots d’énergie. Les déformations plastiques pasient pas le pour-cent. Nous avons donc
cherché des essais sollicitant le matériau aueni dm traction qu’en compression et couvrant
une plage de déformation importante. Nous avorenwepour l'identification des vitesses
comprises entre 18" et 10°s™. Ces essais sont isothermes. Compte tenu de de pla
température couverte par lidentification, la quint’essais menés par matériau a chaque
température doit étre optimisée au maximum.

De plus, il est important de caractériser mécamupre les difféerentes microstructures du
matériau généreées lors du procédé. Le chapitrésepte de facon précise les microstructures
a identifier, a savoir le matériau de bas§ et la structure martensitique L’identification

du matériau de base ne pose aucune difficulté cpdietie, contrairement a la structure
martensitique, dont le comportement est peu conhugue fera donc l'objet d'une
caractérisation plus approfondie.

En effet, cette derniere doit étre caractérisée @l agnanieres différentes, d’'une part pour
s'affranchir du caractére métastable de cette pbiad&@utre part, pour couvrir les deux types
de chargement que notre procédé engendre. Il glagibmportement thermomeécanique de la
phasea’ lors du refroidissement du matériau de base et thu chauffage de la structure
martensitique. La Figure 4-1 montre ces deux tyjgshargement : en zone 1 le recuit de la
structure martensitique et en zone 2 le refroidies® rapide du matériau de base qui génére
notre structure martensitique. La Figure 4-2 prieséa cycle thermique généré par notre
procédé (zone 1 et zone 2).
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Zone nl Zone n2

(Structure ')

Pulse 1 Pulse 2

Figure 4-1 : Influence d'une impulsion laser sur lgprécédente
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Figure 4-2 : Cycle thermique de la zone 1&2 (Figurd-1) et évolution de la microstructure

Pour la caractérisation de la phasedans les deux zones explicitées précédemmenk deu
moyens s’offrent a nous. D’une part, traiter thepmeiment le matériau de base pour former
notre structure martensitique (zone 1). D’autret pdfiser le simulateur thermomécanique
DITHEM, qui a la possibilité de caractériser le com@ment thermomécanique de la phase
o’ lors du refroidissement du matériau (zone 2).

Ces essais permettront de comparer le comportedeetd martensite aprés chauffage ou
apres refroidissement. Les conditions expérimesitsdeont détaillées par la suite.
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Ceci conduit a choisir trois modes de sollicitatipour notre campagne de caractérisation
mécanique :

» Essai cyclique (traction compression +1%,-1%) paairmatériau de base et la
structurea’ (zone 1) ;

» Essai de traction-relaxation et compression-relarafiemps de relaxation 60 s) pour
le matériau de base et la structurézone 1) ;

» Essai de traction avec le simulateur thermomécarijiielEM (caractérisation de la
structure martensitique apres refroidissement ea(idne 2)).

L’ensemble des essais cycliques et de relaxatiét@ acalisé au CEA Grenoble et les essais
de traction avec le simulateur thermomécanique DITHiIVELé réalisés a I'école des Mines
de Nancy.

Le choix du type d'essai s’est fait tout naturekgm En effet, I'alternance traction-
compression permet de définir le type d’écrouissagerésence. Et les essais de traction-
relaxation ont un intérét double ; caractériseviszosité du matériau a haute température et
déterminer la relaxation de la contrainte dansolel@n de soudure aprés le dépoét d’énergie.
En menant ces essais a différentes vitesses deitatillin, on obtient de plus la sensibilité du
matériau a la vitesse de déformation.

L’ensemble des essais de traction-compression etldeation réalisés pour le matériau de
base et la martensite sont respectivement détdidlgs le Tableau 4-2 et dans le Tableau 4-1.
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Essai Essai de
Matériau | Températune cyclique | relaxation
(vitesse) | (vitesse)
T amb 10°s*
200°C 10°st 10°%*!
400°C 10°st 10°%*!
500°C 10°st 10°%*!
10°s* 10%s?
-4 -1 31
600°C 10-35-1 10 zs_l
107s 10°s
10%?
= 10°s* 10%s?
— . 10%st 10°%*
@ 700°C 10%7 10%s?
= 1077
10°st 10%s*
-4 -1 31
800°C 10-35-1 10 Zs_l
10°s 10°s
10%s*
10°st 10%s*
-4 -1 31
900°C 10.35-1 10 Zs_l
10°s 10°s
10%?

Tableau 4-1 : Récapitulatif des essais de caractéation de la structureo’
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Essai Essai de
Matériau | Températune cyclique | relaxation
(vitesse) | (vitesse)
T amb 10°s? 10°%s?
200°C 10°%st
400°C 10°%st 103
500°C 10°%st 103%s?
10°s! 10%s*
E50°C 10%s* 10°%*t
10°s? 10%s?
10%s*t
10°s*! 10%s*
600°C 10%st 10°%*
103 10%s?
10%s*t
10°s? 10%s?
200°C 10%s* 10°%*t
= 103 10%s?
5 10%s?
g 10%sT
3 750°C 107%™
- 10%s*t
10°s! 10%s*
10%s? 103t
800°C 10°%s? 10%s*t
10%s?!
10%s?
10°s? 10%s?
900°C 10t 10%*
103 10°%s?t
10%s*t
10%s? 10%s?
950°C 103%* 10°s*
10%s? 10%s?
1020°C 10°st

Tableau 4-2 : Récapitulatif des essais de caractéation du matériau de base
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» Etat du TABV choisi pour les différents essais :

Comme nous l'avons vu précédemment, I'objectif desais est de caractériser chacune des
phases en présence lors du procédé. La démarcheemfgace pour cette étude était dans un
premier temps de caractériser le matériau de heage dans les conditions décrites
préalablement, pour ensuite réaliser dans un dewextemps, la méme caractérisation avec le
matériau transformé au préalable en struatlre

Pour caractériser le matériau de base, I'ensenddeédrouvettes a été prélevé dans le sens
longitudinal de la barre forgée. Afin de pouvoiragtifier I'anisotropie du matériau de base,
deux éprouvettes ont été prélevées dans le seias dada barre. Les résultats de cette étude
seront présentés par la suite.

Par contre, en ce qui concerne la structuyeine série d’éprouvettes a été prélevée dans le
sens longitudinal de la barre forgée, afin d’'y swini traitement thermique qui consiste a faire
un recuit en phasp pendant 30 min suivi d’'une trempe a l'eau. L’&tatrostructural au
cceur d’'une éprouvette traitée thermiquement esepté en Figure 4-3. On retrouve bien la
structure martensitique de la zone fondue du cod#osoudure.

Figure 4-3 : Etat microstructural des éprouvettes pres traitement thermique
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4.2.2. Essai mécanique cyclique (traction / compression)

4.2.2.1Dispositif et conditions expérimentales de I'essailique

Les essais ont été réalisés sur une machine higlrauMTS équipée d’'un four résistif 3
zones pouvant atteindre 950°C. Les essais ontéalésés sous air. Le pilotage de I'essai
s'effectue a l'aide d’'un extensomeétre MTS placé laupartie utile de I'éprouvette. Lors de
I'essai, les données suivantes sont enregistrigetemps, le déplacement de la traverse, le
déplacement de I'extensométre et la force. Deurrtbeouples sont placés sur la longueur
utile de I'éprouvette afin de mesurer la températirle gradient de température dans la zone
utile de I'éprouvette. Les fluctuations maximales tdenpérature pendant les essais sont
inférieures a 1,5°C par rapport a la consigne. Laté® en température s’effectue a une
vitesse de 200°C/h, une fois atteinte, on observéemps de palier pour obtenir I'équilibre
thermique de I'éprouvette.

Les éprouvettes utilisées pour ces essais soréseqmiees en annexe 4. Elles présentent une
partie cylindrique calibrée de 14 mm de longueudeet7,13 mm de diameétre. Le rayon du
congé de raccordement est de 21 mm.

La déformation longitudinale est mesurée directdraenla partie utile de I'éprouvette par un
capteur de type capacitif de 10 mm de base de mdsucapteur étant fixé par couteaux sur
un seul coté par rapport a I'axe de I'éprouvettett€€mesure est reportée horizontalement a
I'extérieur de la zone de chauffe (Annexe 5).

4.2.2.2Programme expérimental des essais cycliques

Nous avons réalisé 15 cycles pour chaque sérisal®afin d’obtenir un cycle stabilisé. Les
premiers essais ont montré que le TAG6V n’a pratiqererpas d’effet d’adoucissement ou de
durcissement cyclique, c’est pourquoi nous avorgdéede diminuer a 10 le nombre de
cycles par vitesse de déformation. Pour tous lssigsles cycles de déformation ont été
réalisés avec une vitesse de déformation et unpé&eture constante. Pour limiter la durée
des essais, nous effectuons seulement un cyclelpeitesse de déformation de™ k3, puis
chaque série de 10 cycles est réalisée %1010°s* et 10°s®. Les températures d’essai
sont : 20°C, 200°C, 400°C, 500°C, 550°C, 600°C,°@0750°C, 800°C, 900°C, 950°C (cf.
Tableau 4-1 et Tableau 4-2). Seule a la températar80d°C, un cycle a la vitesse de
déformation & 1és™ a été réalisé. Le milieu est I'air ambiant.

Les essais sont réalisés sur le matériau de basdg prélevé dans une barre forgée de
diametre 150 mm et sur des éprouvettes traitéamitpgement afin d’obtenir la structure
martensitique (Structure de la zone fondue). L’ertse des éprouvettes a été prélevé dans le
sens longitudinal de la barre. En raison d’'une gtéalimitée de matiere, aucune éprouvette
n'a été prélevée dans le sens radial de la batregaotype d’essai.

Quelle que soit la température d’essai, les niveds&s de déformation et les vitesses de
déformation utilisées sont conservés d’'un essaudreé.

Le signal imposé en déformation totale est de fotriaamgulaire symétrique en traction et
compression (+1% / -1%). Le démarrage de I'essdaisdoujours vers la traction, a partir
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d’'une valeur nulle du couple contrainte - déforimatiLes essais isothermes réalisés peuvent
se décrire en 4 étapes successives, de la fagmansei

> 1% cycle a la vitesse de déformation d&4b;

> Une série de 10 cycles & la vitesse de déformatot0’s®:
> Une série de 10 cycles a la vitesse de déformagat0®s™;
> Une série de 10 cycles & la vitesse de déformdgoto’s™.

4.2.2.3.Résultats expérimentaux des essais de caradigmisat

Nous allons présenter dans les paragraphes suilenfwincipaux résultats expérimentaux
d’essais de traction-compression cyclique, a sauonfluence des cycles sur le
comportement, le maintien en température, ainsilgaelution de la contrainte a 1% de
déformation et ce pour les différentes vitessedélermation et de températures imposées.

(@) Influence des cycles pour le TAGV

Les premiers essais sont réalisés avec 15 cyclasgbaque série afin de garantir le cycle
stabilisé. On peut voir sur les courbes (Figure dwtres Iéger phénomene d’adoucissement
cycligue de quelques MPa pendant les trois prenaiaies. Pour la vitesse de déformation de
10°%s*, on observe un adoucissement cyclique de 10 MRasap5 cycles. Mais cette
contrainte d’adoucissement est déja égale a 8 MR &rois cycles. De méme pour la vitesse
de déformation de 1B, on observe un adoucissement cyclique de 9 MRss k5 cycles,
égal & 7 MPa apreés trois cycles. Et pour la vitessdéformation de 18*, on observe un
adoucissement cyclique de 4 MPa apres 15 cycldte Cantrainte d’adoucissement est égale
a 3 MPa apres trois cycles.

Donc, au-dela du troisieme cycle, il n’y a pratiquemt plus aucun effet du chargement
cycliqgue sur la réponse mécanique, c’est pourquoisnavons décidé de réeduire a 10 le
nombre de cycles par vitesse de déformation.

Par la suite, nous utiliserons le dixieme cycle sunréférence du cycle stabilisé du TA6V
pour nos données expérimentales lors de 'ideatiic du modéele numérique.
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Figure 4-4 : Influence des cycles sur le comportememécanique (essai cyclique a 750°C)

(b) Effet du maintien en température

Afin de pouvoir s’affranchir du probleme de maintien température qui conditionne un
certain nombre de modifications du matériau d’umpde vue métallurgique (diffusion des

éléments d’alliage et augmentation de la taillegtams), nous avons étudié l'influence de ce
maintien sur la réponse mécanique. En effet, laeddién essai complet est d’environ 150
minutes a partir du départ du premier cycle. Cedtéfication va permettre de faire, ou non,
abstraction des effets d’adoucissement ou de d@misnt qui peuvent intervenir sur certains
matériaux pendant un maintien en température.

Cet essai est réalisé pour une température de 8@ vitesse de déformation de*dd
(Figure 4-5). Pour étudier I'influence du maintien température, une série de 15 cycles est
effectuée toutes les 30 minutes jusqu’a 210 minén entendu, pour étre rigoureux, ce
type de vérification devrait étre réalisé pour cledempérature testée. Mais le nombre
restreint d’éprouvettes ne nous le permet pas.
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Figure 4-5 : Effet du maintien en température a 80%C lors d’essai cyclique

Cet essai de vérification permet de conclure quendéntien en température de 210 min,
engendre un trés léger durcissement cyclique ddréode quelques MPa (Figure 4-5). En
traction, le matériau durcit de 3 MPa aprés 210uteim et de 5 MPa en compression.
L'impact sur la réponse mécanique ne dépasse gasapres 210 minutes de maintien en
température. On a vu précédemment que les essastdau maximum 150 minutes. C’est
pourquoi, par la suite, nous négligerons cet impactla réponse mécanique qui apparait
comme négligeable dans notre cas.

(c) Caractérisation de I'écrouissage du matériau

Chaque phase métallurgigue a des -caractéristighesmo-mécaniques propres. Les
caractéristiques élastiques (module d’'Young, coefit de Poisson) ne sont pas
significativement modifiées entre les phases, aloesles caractéristiques inélastiques (limite
d’élasticité, écrouissage...) dépendent d’avantageladphase en question. Il est donc
important de définir le type d’écrouissage de clegojuase.

Sur l'ensemble des essais, on remarque un phénornémanun, c'est l'anisotropie
d’écrouissage. Cette courbe expérimentale de dracohmpression (Figure 4-6) met en
évidence I'effet Bauschinger. Cet effet traduini®otropie d’écrouissage par un déplacement
du centre du domaine élastique. On constate ehcgféela traction préalable a écroui la phase
at+p du matériau de base dans le sens de la tractiam llmaadoucie dans le sens de la
compression (la limite d'élasticité en compressesh plus faible que la limite initiale en
compression). Cette courbe met donc en évidencengortement cinématique du matériau
de base. Le méme comportement est observable pqirase martensitique (Annexe 6). Ce
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résultat est important pour le choix du modéle miopé a utilisé. En effet, notre modéle

numérique privilégiera I'écrouissage cinématique fagport a I'écrouissage isotrope pour,

entre autres, les raisons que nous venons d’évolgei¢ype d’écrouissage retenu sera détaillé
dans le paragraphe concernant le choix du mod@herique par phase.

Contrainte en MPa

an0
o

Déformation en %

Figure 4-6 : Courbe d’essai de traction compressiosur le matériau de base, a 500°C pour une vitesde
déformation de 1.10°s* ; mise en évidence de I'effet Bauschinger

Lors de l'identification de chacune des phasessilbien évident que le caractere métastable
des différents constituants métallurgiques étudéxessitera une extrapolation des différents
coefficients en fonction de la température.

(d) Sensibilité a la vitesse de déformation et a tagérature

Afin de mettre en évidence I'importance de la vistEdu matériau, des essais ont été réalisés
a plusieurs vitesses de déformation pour chaquedsature : 18s?, 10%s*, 10°s*, 10%s™.

On peut observer la dépendance de la limite diélastvis-a-vis de la vitesse de chargement
pour les températures élevées. Le comportementetisgdu matériau de base et de la phase
martensitique pour les températures égales etisupés a 550°C, est mis en évidence. Alors
qgue pour les essais inférieurs a 550°C, il n'y auaueffet de la vitesse de déformation
(annexe 6). Pour se rendre compte de ce phénomemng avons présenté les essais cycliques
pour une température de 500°C et trois vitessedéfmrmation (10s?, 10°s?, 10%sY). La
superposition des essais aux trois vitesses diffésg Figure 4-7) met en évidence une faible
influence de la vitesse de déformation sur la @onte a 500°C.
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Essai cyclique a 500°C (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

00
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Déformation en %o

|—10-4s5-1 ——10-35-1 —&—10-2s-1]

Figure 4-7 : Influence de la vitesse de déformatioa 500°C

Le début de dépendance de la viscosité commenegessentir a 550°C et devient important
a partir de 600°C (Figure 4-8). Plus la tempérakseélevée, plus l'effet de la vitesse est
important. Cet effet de viscosité est observabbsialbien pour le TA6V de base que pour la
phase martensitique a partir de 550°C (annexe 6).
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Essai cyclique a 600°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)
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Figure 4-8 : Influence de la vitesse de déformatioa 600°C

Nous avons répertorié la contrainte conventionreell€o de déformation pour les différentes
vitesses et les differentes températures testéedrigure 4-9 montre I'évolution de cette
contrainte pour le matériau de base et la Figut® geur la phase martensitique.
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Figure 4-9 : Evolution de la contrainte a 1% de dé&frmation pour le matériau de base
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Figure 4-10 : Evolution de la contrainte & 1% de dé@rmation pour la structure o’

Comme nous l'avons dit préecédemment, on observelasufigure 4-9 et Figure 4-10
I'importance de l'effet visqueux a partir de 600§0e ce soit pour le matériau de base ou la
phase martensitique.
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(e) Comparaison du comportement mécanique du matémau d
base et de la martensite

Les principales caractéristigues mécaniques duriaatépres le recuit de 30 min a 1030°C
suivi d’'un refroidissement a I'eau sont égalememntionnées. L'état microstructural du
TAGV aprés trempe est présenté sur la Figure 4-8udrhentation des valeurs de la limite
d’élasticité et de la contrainte d’écoulement apcestraitement thermique est due a la
présence de phases métastahleg3(métastable, etc.). On peut observer ce phénomena s

Figure 4-11, qui montre une augmentation de laraorie d’écoulement de la phase

martensitiqgue de I'ordre de 30% par rapport a ahlienatériau de base pour une température
de 700°C.

500

1 Déformationen % 1|5

Vt=1.10-25-1
———Vt=1.10-3s-1
Vit=1.10-4s-1
Vt=1.10-5-5-1
Vi=1.10-25-1
sseseies V=1 10-3s-1
serenni V=1 10-45-1
seeieieie V=1 10-55-1

Contrainte conventonnelle en MPa

nn

Figure 4-11 : Comparatif entre le comportement méaaique du matériau de base et la martensite

Ce phénoméne d’augmentation de la contrainte dlénmnt du matériau est observable
quelle que soit la température. Nous avons représtans le Tableau 4-3 la comparaison
entre la contrainte conventionnelle a 1% de déftiomadu matériau de base et de la phase
martensitique pour une vitesse de déformation dfis10
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Température

o 20 200 400 500 600 700 800 o0p
en °C

Contrainte du
matériau de basp 855 663 527 516 400 250 142 56
en MPa

Contrainte de Ig
martensite en | 901 750 656 653 595 338 170 7]
MPa

Taux
d’augmentation
de la contrainte] 5.38% | 13.12% 24.47%| 26.55%| 48.75%| 35.2% | 19.72% 26.8%
d’écoulement er

%

Tableau 4-3 : Comparaison entre le matériau de bast la phase martensitique.

On observe une augmentation de la contrainte dliéomnt tres importante, qui atteint un
maximum pour la température de 600°C. En effet & ¢emmpérature, le traitement thermique
génere un taux de durcissement de 50% par rappartadéériau de base. De plus il faut étre
conscient, que les vitesses de refroidissementrééa@ar notre procédé dans la zone fondue
sont tres largement supérieures (environ 100 fgigseure) a celles générées par trempe lors
du traitement thermique. L’importance des vitessis refroidissement, génére une
microstructure bien plus fine, qui risque d’avadnume conséquence un taux de durcissement
encore plus important de la contrainte.
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4.2.2.4Discussion

Les essais de traction-compression cycliques, quete réalisés de la température ambiante
jusqu’a 950°C pour quatre vitesses de déformatiergnt exploités lors de l'identification du
modele numérique.

Plusieurs points caractéristiques du comportemeftamique du TA6V ressortent de cette
caractérisation expérimentale du matériau de hade la phase martensitique :

» L'effet d'adoucissement ou de durcissement cycligstenégligeable quelle que soit la
température de I'essai. Nous utiliserons pour nideetification le dixieme cycle, qui
sera considéré comme stabilisé,

» Le maintien en température lors des essais n'd’péfet sur la réponse mécanique,

» Que ce soit pour le matériau de base ou la phagemsdique, il n'y a pas d’'effet de
vitesse en dessous de 550°C et la viscosité deingmbrtante a partir de 600°C
(viscosité a partir de TP 0.3),

» Les essais cycliques témoignent de I'importancd é@mouissage cinématique (effet
Bauschinger) pour les deux types de microstructpes, rapport a I'écrouissage
isotrope,

» On remarque une augmentation de la contrainte dléotent importante de la
structure martensitique par rapport au matériaubdse. Ce taux d'élévation de
contrainte est maximal a 600°C et atteint pratiqeren®0%.

Cette caractérisation permet de retenir les élérmnvants pour notre modele numérique :

» L'importance de la difféerence de comportement erérematériau de base et la
martensite, nous oriente vers un modéle multiphas&c localisation et
homogénéisation de la contrainte,

» Pour chaque phase, nous utiliserons un modéle éwemlissage cinématique non
linéaire,

» La viscosité sera a prendre en compte dans notdglma partir de 550°C quelle que
soit la phase.
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4.2.3. Essai de traction-relaxation

4.2.3.1Dispositif et conditions expérimentales de I'esimarelaxation

Le principe de l'essai de relaxation est dimpase déformation a I'échantillon puis de
maintenir le déplacement pour mesurer la relaxaties contraintes sur une période plus ou
moins longue, de quelques minutes a quelques rRigare 4-12).
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Figure 4-12 : Essai de relaxation isotherme

Les essais de relaxation ont été réalisés sur i@ckines :

» une machine hydraulique MTS de capacité 100 kN [esuessais réalisés sous air.
» Une machine électromécanique Mayes de capacité kND(our les essais sous
atmosphére d’azote a trés haute température (T€950°

La machine MTS est équipée d'un four résistif AET (anae de chauffe) pouvant atteindre
950°C sous atmosphere air, la machine électromgwanMAYES est équipée d’'un four
résistif en graphite AET (une zone de chauffe), potnatteindre 1300°C sous atmospheére
azote.

Le pilotage de l'essai a été réalisé par linterraige d’'un extensometre positionné sur la

longueur utile de I'éprouvette afin de s’affrancle la rigidité de la machine lors de la

relaxation. L'extensométre haute température dangieur lg de 10 mm avec une course de

+/- 2 mm.

Trois thermocouples ont été placés sur I'éprouvefie de mesurer la température et le

gradient thermique sur la longueur utile. Plusietempératures ont été testées pour des
vitesses de chargement différentes. La montéemepéture a été effectuée a 200°C/h et un
maintien en température de 20 minutes a été ré#ledps d’homogénéisation de la
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température) avant I'essai. Durant la montée erpéeature et le maintien en température,
une charge de l'ordre de 5 MPa a été appliquée dddibsorber la dilatation et les jeux du
montage en début d’essai.

Pour chaque essai, le déplacement de la traveeseéenhps, la force et le signal de
I'extensometre ont été enregistrés. Les essais@ésaint consisté a effectuer des maintiens en
déformation successifs apres une charge en traeti@m compression de 1%. La phase de
relaxation dure 60 secondes.

Les éprouvettes sont usinées de telle sorte quéer'sometre puisse étre positionné
directement sur leur surface (et non sur l'outdlagd.es tiges en céramique de I'extensometre
se positionnent grace a une force d'appui de 3 tpur permettent de ne pas glisser durant
l'essai.

Le pilotage des essais est réalisé en déplacenae@ptsde. Lors de la relaxation, le pilotage est
réalisé par I'intermédiaire de la traverse et dgtBnsomeétre.

4.2.3.2Programme expérimental des essais de relaxation

Nous avons réalisé 3 cycles pour chaque sérieais&afin d’obtenir le cycle stabilisé. Pour
tous les essais, les cycles de déformation ontéélésés avec une vitesse de déformation et
une température constante. Pour limiter la duréeedsais, nous effectuons seulement un
cycle pour la vitesse de déformation de°€f) puis chaque série de 3 cycles est réalisée a
10%st, 10%s? et 10°s™. Nous effectuons une relaxation de 60s lorsquigfarmation est de
+1%. Les températures d’essai sont: 20°C, 20001D/@, 500°C, 600°C, 700°C , 800°C,
900°C (cf. Tableau 4-1 et Tableau 4-2).

Les essais sont réalisés sur le matériau de basdg prélevé dans une barre forgée de
diametre 150 mm et sur des éprouvettes traitéamitpgement afin d’obtenir la structure
martensitique (structure de la zone fondue). L'ertsde des éprouvettes a été prélevé dans le
sens longitudinal de la barre. En raison d'une dtéardimite de matiére, seules deux
éprouvettes ont été prélevées dans le sens radidh darre afin de pouvoir quantifier
I'anisotropie du matériau. Nous présenterons cagdtais dans le paragraphe suivant.

Le signal imposé en déformation est de forme tuémige symétrique en traction et
compression (+1% / -1%). Le démarrage de I'essdaisdoujours vers la traction, a partir
d’une valeur nulle du couple contrainte - déformatiAfin de limiter au maximum le nombre
d’éprouvettes, nous avons réalisé pour une mémeéeture, plusieurs vitesses de
déformation successives, en commencant I'essalegavitesses les plus lentes. Les essais
réalisés peuvent se décomposer en 4 étapes swesesk la facon suivante :

> 1% cycle & la vitesse de déformation dedb(traction jusqu'a 1% / relaxation de 60 s
/ compression jusqu’a -1% / relaxation de 60 $dnea 0% de déformation) ;

> Une série de 3 cycles a la vitesse de déformateon@s® (traction jusqu'a 1% /
relaxation de 60 s / compression jusqu’a -1% /xedlan de 60 s / retour a 0% de
déformation) ;

> Une série de 3 cycles a la vitesse de déformateori@ls® (traction jusqu'a 1% /
relaxation de 60 s / compression jusqu’a -1% /xadlan de 60 s / retour a 0% de
déformation) ;
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> Une série de 3 cycles a la vitesse de déformateori@s® (traction jusqu'a 1% /
relaxation de 60 s / compression jusqu’a -1% /xadlan de 60 s / retour a 0% de
déformation).

4.2.3.3Résultat des essais de relaxation

(a) Etude de l'anisotropie du matériau

Une des deux éprouvettes prélevées dans le seabaatté testée a 600°C. La superposition
des courbes obtenues dans le sens radial et |dmgitu(Figure 4-13) ne montre pas de
différences significatives. Cependant ces essaistrpas été doublés faute d’éprouvette et
ces résultats restent donc a confirmer.
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Figure 4-13 : Comparaison des résultats de relaxatn a 600°C entre une éprouvette longitudinale et un
éprouvette radiale (Vyer = 10°sY)

A 900°C, linfluence de la vitesse de déformatioin Ia contrainte est trés importante et nous
avons choisi cette température, pour vérifier effle I'anisotropie, lorsque la viscosité du

matériau est importante. La superposition des @sudbtenues (Figure 4-14) dans le sens
radial et longitudinal ne montre pas de différensamificatives. Comme précédemment,

I'unicité de I'essai impose de confirmer ces résglpar d’autres campagnes d’essais.



113 Etude thermomeécanique du TA6V

.
=}

L)
Lh

[ Sv] L¥¥]
Lh [a=]
I
[

Contrainte conventionnelle en Mpa
(&)
(]
e
'..-.-—'-'-

b= e
L
el

0 T T T T T 1
10 20 30 40 50 60

=]

Temps en s

|—'— eprouvette longitudinale —— eprouvette transversale |

Figure 4-14 : Comparaison des résultats de relaxat a 900°C entre une éprouvette longitudinale et @n
éprouvette radiale (Vyer = 10°s*

(b) Etude de la relaxation du matériau de base et de la
martensite

Les courbes de relaxation pour les différentes &atpres et vitesses de déformation sont
illustrées en annexe 6.

La Figure 4-15 présente un essai de traction casse-uniaxiale relaxation (60 s) a 800°C

a la vitesse de déformation de %0 pour le matériau de base et pour la martensite.
Contrairement a I'ensemble des résultats de retaxalétaillés en annexe, nous avons

présenté cette courbe en fonction du temps porearslre compte de I'importance des vitesses
de déformation au début de la relaxation, aussi peur le matériau de base que pour la
martensite. Au début du maintien de la déformatiomlaxe plus de la moitié des contraintes

atteintes en quelques secondes. Cet essai peraetm&mt de montrer le durcissement du

matériau trempé par rapport au matériau de baspdrdgraphe précédent). Aprés relaxation,
on retrouve également cette différence.
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Essai de relaxation a 800°C (10-2s-1)
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Figure 4-15 : Essai de relaxation a 800°C pour le atériau de base et pour la martensite

De plus, les différents essais de relaxation (a@@montrent que la contrainte de relaxation
apres 60 secondes n’est pas fonction de la vitsskformation. En effet, quelle que soit la
vitesse de déformation, la contrainte apres relaxatst identique, méme dans le cas ou le
matériau est tres visqueux.

Nous avons représentée, dans le Tableau 4-4, la carspa entre les taux de relaxation de la
contrainte conventionnelle a 1% de déformation datémau de base et de la phase
martensitique pour une vitesse de déformation d&s10Comme on I'a expliqué
précédemment la valeur de la contrainte conventibmmpres relaxation est valable quelle
que soit la vitesse de déformation. L’évolutionceéte contrainte est représentée Figure 4-16
pour le matériau de base et pour la martensite.
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Température en

oC 20 200 400 500 600 700 800 909

Contrainte du
matériau de bas¢ 855 663 527 516 400 250 142 56
en MPa

Contrainte apres
60s de relaxatior] 834 / 500 393 240 69 15.5 3.5%
en MPa

Taux de

relaxation en % 2.45% / 5.12% 23.8% 40% 72.4% 89% 94%

Contrainte de la

martensite en 901 750 656 653 595 338 17C 71
MPa

Contrainte apres

60s de relaxation / / 600 512 317 100 29 4.8
en MPa
Taux de / /| 853%| 21.6% 46.7% 70.4% 83%  93%

relaxation en %

Tableau 4-4 : Comparaison du taux de ralaxation dedeux types de microstructure
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Figure 4-16 : évolution de la contrainte apres relgation du matériau de base et de la structure’
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Jusgu’a 400°C, la quantité de contrainte relaxédéa@de (moins de 10%) pour le TA6V de

base et le TA6V martensitique. A partir de 500°Jusgu’a 700°C, le taux de relaxation

augmente de facon considérable, a partir de 8d@°@Jaxation est pratiquement totale (taux
de relaxation proche de 90%). Ceci signifie qu'y a plus de contrainte interne dans le
matériau et que le comportement devient puremequeiux.

4.2 .3.4Discussion

Plusieurs points caractéristiques du comportemertamique du TAGV ressortent de cette
caractérisation expérimentale du matériau de hade la phase martensitique :

» On retrouve le durcissement important de la comigade la structure martensitique
par rapport au matériau de base,

» La structure équiaxe du matériau de base ne peepastd’anisotropie, du moins pour
les deux températures testées, c'est-a-dire 6Q09Q0EC,

» Le taux de relaxation de la contrainte (apres 6forsges de relaxation) devient
important a partir de 500°C, pour étre pratiquenteni00% a partir de 800°C.

Cette caractérisation permet de retenir les élémnvants pour notre modele numérique :

» Le comportement mécanique de chaque phase sera@@nsomme isotrope, méme
si ce point reste a veérifier sur la structure mesitéque,

» Le seuil initial de I'écrouissage isotrope sera awldessus de 850°C, de méme que le
durcissement isotrope.

» L’écrouissage cinématique non linéaire comporterdemme de restauration activé a
partir de 500°C, afin de représenter au mieux longnt effet de relaxation présenté
précédemment.
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4.2.4. Essai sur machine DITHEM avec mesure de résistiat

4.2.4.1Dispositif et conditions expérimentales

Ce type d’'essai permet de caractériser le comperieithermomécanique du TA6V apres
trempe a différentes températures. Alors que Isaigprécedents sur la structarelu TA6V
sont réalisés aprés réchauffe de la structure nstitgue, il est important de réaliser ces deux
types d’essai car notre procédé sollicite le matede ces deux manieres.

Une série dessais complémentaires a été réaligéeles simulateur thermomécanique
DITHEM de I'Ecole des Mines de Nancy, dans le but devpir valider a la fois notre
modele métallurgique et thermomécanique (Annexg.3CAt appareil permet de réaliser des
cycles thermiques et mécaniques rapides en meslegantaleurs de déformation, force,
température, variation de résistivité électrique.

Pour nos essais, le cycle thermomécanique appéguéchantillons est présenté en Figure
4-17. Les éprouvettes de traction utilisées posrassais sont représentées en annexe 3 D.
Elles présentent une partie cylindrique calibrée3@emm de longueur et de 6 mm de
diamétre. Le rayon du congé de raccordement ektnala.

Traitement thermique + essai de traction

1200

1000
ﬂ N J
& Y a’
o 800 Maintien en
4] L. - <
= o température a 1030°C N\
= 600 - \
g
. Refroidissement
E 400 - Héli
. . élium
ﬁ Vitesse de montée \ N4 J/
200 - en temperature Maintien en température
maximale pendant I’essai de traction
0 T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120
Temps en s

Figure 4-17 : Cycle thermomécanique appliqué aux éantillons

La déformation longitudinale est mesurée directdraanla partie utile de I'éprouvette par un
capteur de type LVDT de 10 mm de base de mesurent@oam peut le voir sur la Figure
4-17, le matériau subit une montée en températaerd°€/s jusqu’'a 1030°C suivi d'un
maintien de 30 min et d’'un refroidissement rapiasgp’a 500°C, 600°C, 700°C ou 800°C.
Pendant cette phase a température constante, fiectsi@ns une série d’essai de traction (1%
de déformation) avec différentes vitesses de déftiam (10%s?, 10%*, 5.10% puis
107sY).
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4.2.4.2Programme expérimental des essais DITHEM

Les essais sont réalisés sur le matériau de based prélevé dans une barre forgée de
diamétre 150 mm dans le sens longitudinal.

Comme précédemment, nous avons réalisé, pour ume enperature, plusieurs vitesses de
déformation successives, en commencant I'essdapédiesse la plus lente. Les essais réalisés
peuvent se décomposer en 5 étapes successivadagern suivante :

» Traitement thermomécanique de I'éprouvette de tractimise en solution en phaie
(1030°C) pendant 30 minutes, suivi d’'une trempéhdlibm jusqu’a la température
souhaitée pour I'essai ;

Essai de traction isotherme & 1% de déformatioredvitesse de 1% ;

Essai de traction isotherme a 1% de déformatioredvitesse de 1% ;

Essai de traction isotherme & 1% de déformatioredvitesse de 5.1 ;

Essai de traction isotherme a 1% de déformatioredvitesse de 1.

YV VY

4.2 .4.3Présentation des résultats

Les essais présentés en annexe 7 présentent witesse de refroidissement de I'ordre de
40°C/s, ce qui est suffisant pour former la maiten&n effet, la vitesse de trempe doit étre
supérieure a 30°C/s pour former la martensite.

Essai de traction & S00°C apreés traitement thermique
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Figure 4-18 : Essai DITHEM a 500°C
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Les différents essais DITHEM (annexe 7) valident hgpothéses faites lors des essais
cycligues et des essais de relaxation. Nous avomparé les niveaux de contraintes lors de
ces essais avec les essais précédents sur le auatéi base et sur la microstructure
martensitique (essai aprés réchauffe de la marégnsies résultats sont présentés dans le
paragraphe suivant.

4.2 .4.4Discussion des résultats

La Figure 4-19, Figure 4-20, Figure 4-21 et Figwt&€2 montrent la différence de
comportement mécanique entre I'essai DITHEM, I'essaile matériau de base et I'essai sur
la microstructure martensitique pour une vitessdéfermation de Is* et pour un essai de
traction uniaxiale jusqu’a 1% de déformation.
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Figure 4-19 : Comparaison du comportement mécaniquees trois matériaux a 500°C
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Figure 4-20 : Comparaison du comportement mécaniquees trois matériaux a 600°C
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Figure 4-22 : Comparaison du comportement mécaniquees trois matériaux a 800°C

Les résultats obtenus sont assez surprenants @suermpératures de 700°C et 800°C. En
effet le comportement mécanique obtenu est pluslefague celui du matériau de base.
L’explication la plus probable concerne la métajlar du matériau. En effet, pour des
températures de 700°C et 800°C, il se peut quealsfiormation martensitique ne soit pas
terminée et donc nous serions en présence d'urrestrigcture composée de phasg eto'.

Concernant I'essai a 600°C, le comportement méaandy matériau aprés une trempe a
I'hélium sur la DITHEM est identique au matériau @esé et non a la structure martensitique
testée auparavant. L'explication de ce résultavipria probablement du fait que la trempe a
I'hélium est beaucoup moins efficace que la tredpeau. La microstructure de la martensite
apres trempe a I'hélium serait plus grossiere aalie obtenue par trempe a I'eau. L'essai a
500°C valide cette hypothése, car le comportemeittamique est compris entre le matériau
de base et la structure martensitique.

Il semble logique de choisir, pour l'identificatiatu matériau, le comportement mécanique
obtenu avec la microstructure martensitique trem@ééeau car cette microstructure se
rapproche plus de celle générée par notre procédé.
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4.2.5. Synthése des essais expérimentaux

Les deux premiers types d’essais mécaniques péssdahs ce chapitre constituent donc une
solide base expérimentale de caractérisation duvT#dus deux microstructures différentes

(microstructure équiaxe et microstructure marténs#). lls serviront soit comme des essais
d’identification des modéles adoptés, soit comnseeadsais de validation.

L’étude du comportement mécanique a montré que BVidst un matériau trés sensible a la
vitesse de déformation pour les températures =yrés a 500°C. La relaxation est
importante a partir de 500°C et le comportementamigeie dépend fortement de son état
microstructural. Ces résultats ont permis de retemicertain nombre d’éléments et le choix
du modeéle numérique pour notre simulation de précéd choix du modéle est présenté ci-
apres.
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4.3 Modélisation du comportement thermomécanique du Brau

Les caractéristiques mécaniques déterminées & gartous les essais décrits précédemment
servent de données pour la modélisation du comperie thermomécanique du matériau.
Pour quantifier les états de contrainte et de dédtion dans une structure a partir d’'un
champ de température et de son évolution au cauterdps, il est nécessaire de décrire le
comportement du matériau par un modele. Danst&diure, les modéles de comportement
qui prennent en compte I'aspect multiphasé des rraaté se classent en deux catégories,
ceux qui se réferent a la plasticité cristallinéestmodeles purement macroscopiques :

» les premiers tentent de modéliser les mécanismeefiemation et de glissement a
I'échelle du grain, pour considérer le comportenmaacroscopique de I'élément de
volume comme étant la «moyenne » des comportentecdsx, au travers de régles
de changement d’échelle qui décrivent le passagiro-macro ».

» les seconds, parfois désignés sous le terme « pté@mogique » [Lemaitre, 1996]
étudient un élément de volume homogéne, de tadlativement importante par
rapport a l'unité de base qu’est le grain, ou sotdégrées les hétérogénéités du
matériau. Les approches de la thermodynamique desuxncontinus ont permis de
rationaliser le choix des variables utilisées estiniguant clairement les roles de la
contrainte, de la température, des déformatiomegtvariables internes associées aux
phénomenes d’écrouissage.

Nous utiliserons une approche mixte, phénomeénolmgigans chaque phase, mais qui
introduit un changement d’échelle explicite entes Variables critiques des phases et les
variables macroscopiques (contraintes, déformations

4.3.1. Présentation du modéle utilisé dans chaque phase

4.3.1.1Cadre général

Nous reprenons ici 'approche classique, utiliséasdles années 70-80 dans le cadre de la
thermodynamique des processus irréversibles paodcha et Lemaitre [Lemaitre, 1996]. En
petites déeformations, le tenseur déformation totalse décompose en une partie €lastique

£, une partie viscoplastiqugvp, une partie dilatation thermiqugm, et, éventuellement

d’autres déformations paramétriques, par exemplescqui sont liees au changement de
phasegcp :

Equation 4-1

[ty
]
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+
™
+
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+
™
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On ne considérera pas dans ces modeles de pkastititite par la transformation.
» La déformation élastique est reliée a la contrguaeun tenseur d’élasticité isotrope,

si bien que :

Ee_=(@+v)g-vIr(o)ld Equation 4-2

» On utilise un coefficient sécant pour définir lalathtion thermique, avec une
température de référence §i bien que, pour un essai commencant a la texnpér
To, la variation de dilatation thermique s’écrit :

e, (M=aMT-T,)-a(T)T,-T,) Equation 4-3

Le coefficient de dilatation thermique linéaitedépend de la température et, éventuellement,
de la phase considérée.

» Le terme lié au changement de phase se limitevariation de volume spécifique et il
est donc proportionnel a la quantité de nouvell@sphformée z. En supposant que la
variation de volume s’effectue de facon isotrope :

£ =ozd Equation 4-4

» L’évolution de la déformation viscoplastique nédessjuant a elle une intégration
temporelle, dans la mesure ou la loi d’écouleméntes lois d’écrouissage sont
définies en vitesse.
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4.3.1.2Le modéle viscoplastique

(a) Phénomeéne d’écrouissage

Au cours de leur mouvement, les dislocations seaminent et se multiplient. Leur densité

croit, augmentant ainsi les barrieres qui empécleuns déplacements. Il en résulte un
durcissement du matériau par écrouissage. Ce pledreode plasticité engendre les différents
mécanismes d’écrouissage notamment les écrouissimgesatique et isotrope.

L’effet Bauschinger est la principale manifestattmnl’écrouissage cinématique. Il se traduit
par un abaissement de la limite d’élasticité enm@ssion apres une sollicitation préalable en
traction. Dans cette étude, il est mis en évid@ardes essais de traction-compression.

L’écrouissage isotrope, quant a lui, se traduitsd@ncas d’'un cycle a déformation imposée,
par une augmentation (ou une diminution) de l'atndeé de la contrainte. Il y a alors

durcissement (ou adoucissement) cyclique du matéirans le cas d'une sollicitation

périodique, on arrive toujours au comportementiksébpour lequel la contrainte n’évolue

plus.

(b) Variable d’écrouissage

On introduit classiquement une variable scalaingoRr décrire I'écrouissage isotrope (taille
du domaine d'élasticite) et une variable tensaiell pour décrire I'écrouissage cinématique

X (translation du domaine d’elasticité) (Figure 4:23

R est la variation de la limite d’élasticité indugar la déformation plastique accumulée. Elle
concerne les obstacles a courte distance : foeésction de réseau, petits précipités cisaillés
par les dislocations. Elle est directement lieeaadmentation de la densité de dislocations.

X décrit les interactions a longue distance : camiiea inter ou transgranulaires induites par

des incompatibilités de déformations plastigueshidjuain a I'autre ou provoquées par des
interactions dans la matrice entre dislocationmétipités.

La thermodynamique impligue que chacune de cesblas soit conjuguée a des variables
d’état qui interviennent dans le calcul de la diason. Nous utiliserons la forme
traditionnelle, respectivement pour I'écrouissaggtrope (variable r, équation 4-5) et pour
I'écrouissage cinématique (variabte, équation 4-6) :

R=DbQr Equation 4-5

X==C Equation 4-6

winN
IR
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Figure 4-23 : Effet de la viscosité et de I'écroussge cinématique / isotrope sur la loi de comportesnt

(c) Effets de la viscosité

Le comportement viscoplastique s’observe avant poutr les matériaux travaillant a haute
température (plus de la moitié de la températuréusien). La déformation viscoplastique a
les origines suivantes :

» la déformation résulte du mouvement des dislocataanniveau cristallin. L'agitation
thermique n’est pas un élément générateur de disbms, mais plutdt un élément
moteur permettant aux dislocations d’acquérir unveau degré de liberté. En effet,
lorsque la température atteint un tiers ou la r@ai la température de fusion, les
dislocations peuvent monter ou se mouvoir dansslplans de glissement. C’est le
mouvement de ces dislocations libérées qui, saffet’d’'une contrainte suffisante,
produit ce qu’on appelle le fluage-dislocations ;

» la déformation résulte d’un transport de matiegarfrangement atomique) au niveau
des joints de grain par diffusion orientée par tatinte sans lintervention de
dislocations ; c’'est le cas du fluage par diffusidux hautes températures, cette
diffusion se produit essentiellement dans le volutuecristal lui-méme. Par contre,
pour une température plus faible, lorsque la diffusle volume ralentit, la diffusion
de joints de grain devient prédominante.

Dans le modéle, cette viscosité sera prise en eomp@t une décomposition additive de la
contrainte courante, en une partie liée a I'écaags, et une partie dépendante de la vitesse
de déformation, appelée « contrainte visqueuse ».
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(d) Expression de I'écoulement viscoplastique
On retient I'existence d’'un potentiel viscoplaseg®, fonction puissance de la fonction f

défi

nissant le domaine d’élasticité, dont le gratidans I'espace des contraintes définit la

vitesse de déformation plastique ( la notatjoriésigne la partie positive) :

n+l
Q= n_+1<i> Equation 4-7
K \K
£P = 00 _0Q of Equation 4-8
=90 of o
La fonction f s’écrit :
f(g,.X,R=J(c-X)-R-0, Equation 4-9

> Jestle second invariant de von Mises, défirardipdu déviateurs et g par :

1

J(o-X)= (:_ZB(E_L) 1 (s-X))? Equation 4-10

> 0o, estla valeur initiale du seuil viscoplastiques parametres K et n sont ceux d’'un
modeéle de Norton généralisé qui comporte un seuiblble.

» La dérivée partielle d&€) par rapport & f est un scalaire qui définit laeste de
déformation plastique équivalente :

p= <—> Equation 4-11

> La dérivee partielle de f par rapportzaest un tenseum, qui definit la normale aux
équipotentielles viscoplastiques.

n=—=-"—==_ Equation 4-12
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(e) Expression de I'écrouissage
Nous utilisons classiquement deux expressions ¢sadua une saturation de I'écrouissage :

» Pour I'écrouissage isotrope :

r=(-br)p Equation 4-13

Dans la mesure ou on a une simple équation scataineeut intégrer celle-ci et la recombiner
avec I'équation 4-5 :

r= % (1-e™) Equation 4-14

R=Q(-e™) Equation 4-15

si bien qu’'on peut se passer de la variable diétltns I'écriture finale du modele, dans la
mesure ou on conserve de toutes facons la défameagcoplastigue cumulée. Comme nous
I'avons vu précédemment, dans notre cas I'écrogéesgotrope ne sera pas pris en compte.

» Pour I'écrouissage cinématique

a=£P - pg Ca Equation 4-16

X {Jz(ﬁ)}m
X - = = avec X =

Jo(X

Terme de restauration

N w
winN

d
C

L’évolution de @ comporte ici deux termes de rappel au lieu d’'ummme précédemment. Le

terme dépendant de la déformation est une « reskamnirdynamique », résultat de la
recombinaison de dislocations au cours du procedsw&formation ; le terme dépendant du
temps est une « restauration statique » liee &vamon thermique, qui deviendra importante
aux températures élevées.

Ainsi, sous chargement uniaxial, la variable cinégue X ne tend plus vers C/d pour les

faibles niveaux de contraintes, mais vers une vatéautant plus faible que la vitesse de
sollicitation (essai d’écrouissage) est faible oe ¢g temps de maintien (essai de relaxation)
est long. Il est donc possible en particulier diaxer totalement la contrainte a haute
température, ce qui sera bien en accord avec lesds expérimentales.
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4.3.2. Etape de changement d’échelle

L'idée qui va étre développée maintenant consistéliger le modéle précédent dans chaque
phase et a assembler celles-ci au moyen d’'un mogethangement d’échelles susceptible de
représenter les redistributions de contraintesléscliées a I'hétérogenéité de la déformation
plastique. Le schéma de principe est présenté gurd-i4-24. Dans toute démarche
d’homogénéisation, la premiere étape, celle de laprésentation », consiste a choisir le
support des hétérogénéités les plus significatiasis notre cas, nous pouvons envisager de
travailler au niveau des grains, ce qui impligueds représenter toutes les orientations
cristallines pour chacune des phases, et qui caaitlaiun nombre trés important de variables
(plusieurs centaines). Comme nous cherchons un I;gdé soit raisonnablement utilisable
dans un calcul de structures, il ne faut pas dépassge ou deux douzaines de variables. Nous
avons donc choisi de représenter de facon préféllenie contraste entre phases, ce qui va
nous conduire a utiliser trois phases, respectiveme’ eto’

E‘ Echelle
— } macroscopique

m ||
|

[ Localisation ]

[ Homogénéisation ]

T e——— [ chaque phase i

| S

Modéle phénoménologique é‘ Echelle de
|

J

Figure 4-24 : Schéma de la régle de localisatiomdémogénéisation

Le probleme de localisation consiste a détermieerdnamps moyens pour chaque phase
(0.,&,&") a partir des conditions de chargemeitK) appliquées au Volume Elémentaire

Représentatif (VER). A partir de I'évolution desagdeurs locales données par le
comportement de chaque phase (cf. au paragraphg4@ déduit le comportement
macroscopique en effectuant des moyennes d’ensesubles différentes phases.

Les modeles de changement d’échelle se sont déédagepuis maintenant une soixantaine
d’années, a la fois dans la communauté de rechdrafiant des problemes de plasticité
cristalline [Sachs, 1928], [Taylor, 1938], et pol@s applications composites [Tanaka, 1970].



Etude thermomécanique du TA6V 130

Les avancées significatives ont été le fait, deniér@pour les matériaux aléatoires élastiques
[Kréner, 1961], de Hill pour la plasticité [Hill, 965], de Molinari pour la viscoplasticité
[Molinari, 1997]. Nous ne détaillons pas ce sujpti reste un domaine de recherche ouvert
[Castaneda, 1996], [Masson, 1998], nous nous ctorierde reproduire le cheminement qui a
conduit au modeéle que nous allons utiliser.

Se basant sur la résolution du probléme de l'ingtusphérique dans un milieu infini due a
Eshelby, Kroner énonce son modeéle d’accommodationpesence d’'une déformation

plastique locales” et moyenneE”® :
g=%+2ull-pB)E" -¢£°) Equation 4-17

ou S est un coefficient de nature élastique, fonctiorcdefficient de Poisson :

_ 2(4-)

Equation 4-18
151-0)

B

Dans ce modele, la déformation plastique de l'isicin est traitée comme une « déformation
libre » dans un contexte d’élasticité linéaire. Rawnséquent, I'accommodation des
incompatibilités plastiques entre les phases diemaat multiphasé est de nature purement
élastique. La conséquence immédiate est de suskvakicontraintes comme dans le modele
de Taylor (qui suppose l'uniformité des déformasialans toutes les phases).

De plus, la matrice prise en compte dans le moééat un milieu élastique, l'idée
d’autocohérence n’est pas vraiment vérifiée puiscglee-ci ne correspond pas vraiment au
milieu homogene équivalent. En effet, les modulestaintanés pris en compte dans ce
probleme ne sont pas élastoplastiques.

Pour Hill, au contraire, le passage micro/macro éastoplasticité est un probleme
d’homogénéisation non linéaire qu’il ramene a uoebfgFme d’homogénéisation linéaire
incrémental. Il affecte ainsi a chaque phase deduias instantanés et au MHE les modules
effectifs cherchés. Il suffit ensuite de résoudrehaque pas le probleme de l'inclusion. Ce
modele reste d’'une mise en ceuvre assez lourdesbplmoins compliquée suivant la nature
de la loi linéarisée.

Une version intégrée du modéle de Hill basée suhdmrie de la déformation et de ses
modules sécants a été utilisée dans le cas degechants radiaux monotones et pour un
comportement global isotrope. Cette approche awbadune régle de localisation explicite
similaire a celle de Kroner :

g=%+2ual-p)E° -¢£°) Equation 4-19

Ou a est une fonction scalaire d’accommodation plastiggotrope. Sa valeur décroit
progressivement de 1 au début de I'écoulement igiestvers 0 quand la déformation
plastique augmente :
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Equation 4-20

Ce modéle permet ainsi de mieux décrire I'hétérégérdes déformations dans les matériaux
multiphasés. Cependant cette loi ne s’appliquedpas le cas de chargements complexes (cas
du soudage). Par conséquent, il est nécessairepliigen un autre type de régle de
localisation.

» Les modéles ens

L’'approche de Hill et de Berveiller-Zaoui fait inb@nir un terme d’accommodation
proportionnel a I'écart de déformation plastique, €st multiplié par un tenseur influencé par
la déformation plastique, ce qui permet de « saturie niveau des contraintes internes.
L’approche de la «regle gh» permet d’arriver au méme résultat en conseri@ameérme
multiplicatif issu du calcul élastique de Krénen, emplacant la différence de déformations
plastiques par la difféerence entre deux variabléscadmmodation [Cailletaud, 87a],
[Cailletaud, 87b] & [Pilvin, 90].

Les contraintes résiduelles dans la phase g sorg pfoportionnelles a la différence entre la
variable S, de la phase et la moyenne de ces variables siseleble des phases :

: :£+CL§—ﬁi} avecf = izi B Equation 4-21
- = &=

Avec Z, la fraction volumique de la phase i

La loi d’évolution de 5 est écrite de fagon a retrouver la modele de Kréwedébut de

I'écoulement plastique, et a restituer une acconatiod inter-phase non linéaire quand la
plasticité se généralise dans le matériau. Sa flation s’écrit dans le cadre de I'hypothese
des petites perturbations (HPP) :

Jz(é‘ip)ﬁ- —(Jz(ﬁ)} ; ='8’|= " Equation 4-22

=

i:gip_Dig
— 3

2l([’)l}
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Cette formulation sera utilisée dans le cadre deenmoodélisation. Les trois parameétres D, L
et | serviront a recaler la loi de changement ddehdans l'esprit de la démarche
autocohérente. Par ailleurs, des calculs par élé&nieis ont permis de justifier la loi ef,

et de vérifier la correspondance de cette regle aelle de Berveiller et Zaoui pour des
sollicitations monotones et cycliques [Cailletalii94]. Elle a été également validée pour des
applications en éléments finis sur monocristauxgbty 1995], [Forest, 1996].

Naturellement le caractere physique de cette ragst pas évident, mais son utilisation
permettra de procéder a un calcul par éléments fiaisant intervenir des trajets de
chargement complexes lors de la simulation du g®cke soudage.

4.3.3. Implantation numérique du modele

Le modele a été implanté dans le module ZMaT dw etedcalcul ZSeT/ZeBuloN. On utilise
pour cela l'interpréteur ZeBFRONT, qui permet dadtrire en C++ la description du modéle
sous une forme mixte, la premiere partie définis$as équations de comportement elles-
mémes. Le code généré en sortie se trouve darighraige dynamique, qui est chargée avec
le code hote au moment de I'exécution de celubéveloppé initialement en symbiose avec
le solveur ZeBuLoN, ZMaT s’adapte a la plupart dedes du commerce (Abaqus, Ansys,
Samcef, Cosmos, notamment). Nous l'utilisons phis bBvec Abaqus (cf. 85.3). Pour le
moment nous l'utilisons avec le « simulateur » @éBdlL.oN. Comme il s’agit de calculer un
élément de volume, une intégration explicite esftfisante. L’algorithme utilise une
intégration de Runge-Kutta avec controle de pas.

4.3.4. ldentification de la loi de comportement

Le modéle choisi pour simuler le comportement tlem@canique du matériau étudié est un
modele élasto-viscoplastique avec écrouissage atigne pour chague phase, couplé a une
loi d’homogénéisation ef. Le chapitre précédent présente ce modele aveentsin nombre
d’équations différentielles, toutes composées dmhmeux parameétres évoluant en fonction
de la température, de la vitesse de sollicitatibilie matériau utilisé. Pour ce faire, nous
utilisons le simulateur du code ZSeT pour définioptimiser le modéle thermomécanique.
Le modéle a variables internes nécessite l'intégrad’'un systéme différentiel qui peut étre
écrit sous la forme :

Y(t) = f(t,AY) avecY(t,) =Y, Equation 4-23

ou Y représente les variables internes du systemééorfnation élastique, déformation
plastique cumulée, variables d’état décrivant béissage) et A les paramétres du modeéle
(module d’Young, coefficient de Poisson, coeffitiee dilatation, coefficient de viscosité et
d’écrouissage).

Le probleme d’identification est résolu en constant une norme de l'erreur entre réponses
expérimentales et réponses simulées, au sens dewres carrés. Un grand nombre
d’itérations est nécessaire pour parvenir a trouvejeu de parametres satisfaisant. A chaque
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nouvelle itération, un nouveau jeu de parametrésdestifié et utilisé pour résoudre les
égquations du modele. Les parameétres a identifeant @ilombreux, la fonction a minimiser
comporte de multiples minima. La stratégie d’idiécdtion doit tenir compte de cette
particularité, afin que la solution ne soit paswuminimum local. Il est possible d’améliorer
la définition du probleme en considérant plusiepogts de départ, pour une température
donnée. Par ailleurs, il est fondamental que laeddance en température du jeu de
parametres soit cohérente, afin que les intermoiatiéalisées par la suite ne conduisent pas a
des simulations absurdes. Cette cohérence seraueben lissant de facon systématique les
parameétres en fonction de la température et ertifiden les coefficients définissant les
parameétres matériaux plutdt que les parameétresréumes. Les résultats de l'identification
sont reproduits dans la partie suivante.

4.3.5. Détermination des parametres du modéle

Tous les essais présentés précédemment vont permdédientifier le modéle thermo-élasto-
viscoplastique par méthode inverse. L’identificatidu modele est réalisée dans un premier
temps température par température, sans la lontigénéisation. En effet, afin d’avoir une
premiere approximation du minimum global de chagaemetre a déterminer, nous avons
identifié une loi élasto-viscoplastique dépendantleament de la température. Ensuite, nous
avons utilisé le modele complet décrit précédemneanttilisant la loi métallurgique (cf. au
paragraphe 3.4.3) définie a I'équilibre thermodyitpra. En effet, I'ensemble des essais
utilisés pour [lidentification du modele thermomeérpe est réalise a I'équilibre
thermodynamique. L’identification finale est réaksen utilisant pour chague parameétre une
loi dépendante de la température.

Chaque phase métallurgigue a des caractéristignesmo-mécaniques propres. Les
caractéristiques élastiques (module d'Young, coeffit de Poisson) ne changent pas
significativement entre les phases. La méme loeddpnt de la température est définie pour
les trois phases. Par contre, les caractéristimédasstiques (limite d’élasticité, écrouissage...)
dépendent davantage de la phase en question.

De plus, certains coefficients ne dépendent pda tlempérature, c’est le cas de d (coefficient
de I'écrouissage cinématique), qui reste constaall@s que soient la phase et la température.

Comme le matériau est plastique de 20°C a 500°Ca(ciparagraphe 4.2.2), les valeurs de
coefficients n et K ont été choisies pour donnex contrainte visqueuse trés faible. Lorsque
la température augmente, la composante élastaplastie la contrainte diminue, alors que sa
composante visqueuse augmente, les deux effetenspenisent pour donner une évolution
décroissante de la contrainte globale avec la teatye.
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Les résultats de I'identification sont présentédessous :
Module d’Young :

E =1000x (111~ 0,052x (T - 25))
Coefficient de Poisson :

v =0317+710° x(T - 25)
Coefficient de Laméx :

E _ 1000x(111-0,052x (T - 25))

u

Coefficient de dilatation :
a=110"
Coefficient propre a I'’écrouissage cinématique :

d, =d, =d, =300

a

> Phaseq :
Limite d’élasticité :

o, =590~ 085x (T - 20)

y
Pour les hautes températures, sature a 1 MPa

Coefficient propre a I'écrouissage cinématique :

C, =106763-105x (T - 20)
Pour les hautes températureg sature a 100 MPa

Coefficients de viscosité :

na =1+ (]_5)( (e(3.10-6x(-|—_30)1,95)))
K =10+ 35@(—0,000%‘1-_55(1 2,15)

Coefficient propre a la regle de localisation :
D, =150

T20+v) 2x (L+0317+ 7107 x (T - 25))

Equation 4-24

Equation 4-25

Equation 4-26

Equation 4-27

Equation 4-28

Equation 4-29
Equation 4-30
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» Phasep :
Limite d’élasticité :
g, , =590~ 083x (T -20)
Pour les hautes températurevsj,ﬁ sature a 1 MPa
Coefficient propre a I'écrouissage cinématique :

C, =106763-1146x (T - 20)
Pour les hautes températureg s@ture a 100 MPa

Coefficients de viscosité :

n, = 1+ (15>< (e(3.lO‘GX(T—30)1’95)))

Kﬂ =50+ 100@(‘0100003\T—75q 2,73)

Coefficient propre a la regle de localisation :
D, =170

» Phasea’ :
Limite d’élasticité :
o, =590~ 086x (T - 20)
Pour les hautes températures, . sature a 1 MPa
Coefficient propre a I'écrouissage cinématique :

C,. =106763-100x (T - 20)
Pour les hautes températureg, $ature a 100 MPa

Coefficients de viscosité :
n, =1+ (15>< (e(Slo'sx(T‘?’O)l'%)»

K . =50+ 75%(—0,0000&<\T—55q2’1)

Coefficient propre a la regle de localisation :
D, =100

Equation 4-31

Equation 4-32

Equation 4-33
Equation 4-34

Equation 4-35

Equation 4-36

Equation 4-37
Equation 4-38
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4.3.6. Comparaison du modele avec lI'expérience

L’ensemble des résultats de lidentification eségenté dans I'annexe 8. Pour chaque
température, nous présentons les courbes d’ideatidn du matériau de base et de la
martensite pour les différentes vitesses de déefmmméestées expérimentalement.

La Figure 4-25 représente un exemple d’identifaratpour le matériau de basetf) lors
d’essais cycliques & 900°C pour des vitesses derdéfion de 19 s*, 10° s* et 10°s*. Les
traits pointillés représentent I'essai expérimenatats que les traits continus sont obtenus par
calcul numérique. La Figure 4-26 représente l'idieation pour les essais de relaxation du
matériau de base. La Figure 4-27 et la Figure £@8espondent a l'identification de la
martensite.

Une comparaison entre les prévisions du modelesicourbes expérimentales montre la
bonne capacité prédictive du modele que ce sodudehtempérature comme a température
ambiante. On peut également remarquer que l'ideatibn est correcte quelle que soit la
microstructure du matériau.

100 T T T T T
80 -
60 -
40 b .
«
o
p= 20 k -
c
(]
2 ofF -
c
[
€ -2F |
S 1
-lexp. +
-40 F -1 exp. 1
50k XPRXKKKXKKXXXX '% gig * |
10-2s-1 sim. ——
-80 F + T 10-3s-1 sim. —— |
FPPLL L 10-4s-1 sim. ——
ey 10-5s-1 sim.
_100 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
Figure 4-25 : Comparaison simulation expérience pawn essai cyclique a 900°C du matériau de base
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Figure 4-27 : Comparaison simulation expérience pawn essai cyclique a 900°C de la martensite



Etude thermomécanique du TA6V 138

150 L L] L] L] L]
++++++H+ +-|-|-++
+ +0+ +HE T
100 + b
e % X X X X 3
© 50 F b
o
=
c
()]
2 o} -
c
I
<
@]
O 50 k -
z s-1 exp. +
10-3s-1 exp. x
-100 ! L+*10-4s-lexp. = 1
¥ ++++++++“‘"’+++ 10-2s-1 sim.
P L S A 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_150 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Figure 4-28 : Comparaison simulation expérience pawn essai de relaxation a 900°C de la martensite
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4.4 Synthese sur le comportement thermomécanique

L’ensemble des essais cycliques, de relaxation est @ssais réalisés sur le simulateur
thermomécanique DITHEM, ont permis d’identifier ut@ de comportement, depuis la
température ambiante jusqu’a 1050°C, puis jus@utarhpérature de fusion en extrapolant les
coefficients du modéele.

Ces essais balayant un large domaine de tempérditiégents mécanismes métallurgiques
sont observés : relaxation élevée a partir de 600A€cosité du matériau pour une
température supérieure a 550°C.

Les phénomenes visqueux intervenant a partir demepérature de 550°C, il est donc
nécessaire d'utiliser une loi élasto-viscoplastigoerr réaliser la simulation numérique des
essais de soudabilite.

Nous avons choisi comme modele, pour simuler le pmstement thermomécanique du
matériau étudié, un modéle élasto-viscoplastiquex acrouissage cinématique pour chaque
phase, couplé a une loi d’homogénéisatiofi.en

A trés haute température (a partir de 1000°C) eskeuphas@ est présente, et il n'y a plus de
contrainte interne. Nous utilisons dans ce cadddesées qui ont été établies pour traiter des
problemes de mise en forme [Bruschi, 2004] & [Mald®83 b], pour générer les parameétres
d’'une simple loi de Norton, que nous raccordong awgre propre identification.

A titre de synthése, nous avons tracé, en fonamia température, les évolutions de limite
d’élasticite conventionneller,, et de la contrainte ultime, pour chaque phase. Celles-ci

sont calculées pour une vitesse de déformatiate 10°s® et 10°s™, ce qui correspond & un
domaine typique d'utilisation de notre modéle. legpressions approchées utilisées pour la
construction sont :

1
n

Top = %(1‘ e_dp)’f o, + Ke" Equation 4-39

Avec P = 21073 : £P =0,000k! et £? = 001s™

1
o, = % to, + Ke'n Equation 4-40

Avec £P =0,0007" et £ = 001s™

Les courbes sont représentées en Figure 4-29 @ieMHg30.
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On note en particulier le fait que la difféerenceplas importante entre les phases se retrouve
sur la partie visqueuse du comportement.

Il apparait étonnant d’avoir la contrainte de lag#$ supérieure aux contraintes des phases
et a’. En effet plusieurs études ont montré que cettasp cubique centrée possede un
comportement mécanique plus faible que la phase

On peut expliquer ce résultat par le fait, queecgtiasel est présente a un pourcentage
inférieur a 50% pour des températures inférieur@sac.

Donc, pour les températures inférieures a 950°Cptaportement mécanique de la phase
modifie peu le comportement mécanique global. Birpes températures supérieures a
950°C, les contraintes obtenues sont relativemaitilels, ce qui explique les résultats
présentés Figure 4-29 et Figure 4-30.
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Figure 4-29 : Contrainte limite d'élasticité pour chaque phase
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Figure 4-30 : Contrainte ultime pour chaque phase
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5. Validation globale de la démarche

S'il est facile de déterminer par des moyens miaphiques classiques les modifications de
structure métallurgique d’un métal soudé, il estdm®up plus délicat d’appréhender I'état
mécanique du cordon de soudure résultant de I'para’assemblage. Afin de valider le
modele présenté précédemment, des essais de somdagenentés sont réalisés sur des
structures de méme épaisseur mais de taille phlisiteé En effet, notre environnement de
calcul du CEA ne nous a pas permis de réalisesdiede validation sur une piece ayant la
géométrie de I'assemblage pour lequel cette étiaté edalisée. Ce chapitre se décompose en
trois parties. Dans un premier temps nous préssriEmdeux types d’essais de validation
avec les résultats expérimentaux. Puis nous pasetd modélisation numérique de I'apport
de chaleur du procédé et enfin le calcul thermoméoa global sur structures, identiques a
celles étudiés auparavant.

5.1 Descriptif de I'essai de validation

La validité du modele décrit précédemment s’appuieun essai experimental représentatif
des différents phénomenes rencontrés lors de bvipérde soudage. Nous avons réalisé deux
types d’essai de soudage laser YAG impulsionndrungentés, sur plaques et sur tubes
d’épaisseurs 3 mm. Deux types de mesure seronta@s@ la simulation numérique et
permettront ainsi de valider le modele numériqueerdéné auparavant. Les plaques seront
soudées non bridées, afin de mesurer la déformékiom apres soudage. Pour les tubes, les
contraintes résiduelles seront mesurées par diffrades rayons X apres soudage.

De plus, ces essais permettront d’identifier I'nsié¢ du flux volumique généré par
I'impulsion laser. C’est pourquoi, nous allons nresues températures afin d’obtenir les
cycles thermiques, et déterminer I'état microstrcadt produit par les conditions de chauffage
et de refroidissement. Pour ce faire, nous avaasépblusieurs thermocouples qui permettront
d’obtenir les gradients thermiques et les champsntlgues générés pendant le procédé de
soudage. La mesure de la profondeur de pénétnadiomettra de recaler la géométrie du flux
volumique. Enfin, pour les tubes, il est apparéressant de placer une jauge de déformation
sur le cordon, pour mesurer les déformations eatimm de la position angulaire de soudage.

Les échantillons seront soudés deux a deux. litstkegsix plagues de 50 mm par 30 mm, et
de six bagues de 30 mm de diameétre par 50 mm deurapour une épaisseur commune de 3
mm, ce qui représente donc trois essais de typgu@lat trois essais de type tube. Pour
chacun d’entre eux, nous allons utiliser des pan@®éle soudage identiques, couramment
utilisés pour les liaisons en TA6V d’épaisseur 3.mm

Ces parametres sont les suivants :

Energie d'impulsion : 20 J

Durée d’'impulsion : 13 ms

Distance focale de tir : 178 mm (+ focalisatiorirtérieur de la piéce de 3mm)
Pas d’avance : 0,28 mm

Fréquence d'impulsion : 5 Hz

YVVYY
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Les essais sont effectués sur un poste de soudsgeiinpulsionnel de marque Schneeberger,
a commande numérique Figure 5-1, disponible au skinlaboratoire de soudage du
département de fabrication du CEA Valduc.

Figure 5-1 : Montage du poste de soudage laser polessai de validation

: PC de commande de déplacement

: Ecran de visualisation

: PC d’acquisition des données

: Buse du gaz de protection (argon)

: Plateau de soudage

: Téte laser (possibilité de position verticalehmrizontale)

OO WNPE

La téte laser peut étre positionnée soit vertical@msoit horizontalement (Figure 5-1), soit

inclinée entre ces deux extrémes (elle peut pivateour de I'axe y lors du réglage). Cette

téte possede en plus trois translations (suivamt et z). Le plateau de soudage permet la
rotation autour de z, puis les translations suixagity.

5.1.1. Préparation de I'essai

5.1.1.1Préparation du poste laser

Les tubes sont montés dans un mandrin, lui-mémie coir le plateau de soudage. Les
plagues sont maintenues par des brides (d'un €#é@ldu plan de joint, afin de laisser une
plague se déformer librement). Le dégauchissage pikeses est fait avec I'écran de

visualisation et le boitier de commande du platénsuite, la distance focale est réglée a
I'aide d’une pige.
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5.1.1.2Agrafage des échantillons

Pour maintenir en position les bagues et les plgeex a deux avant de les souder, il faut
les « agrafer », c'est-a-dire, faire des pointssdedure par des impulsions laser. Cette
préparation est primordiale lors du soudage de ghéeces, afin d’éviter le décollement du
plan de joint au début du soudage.

Nous ne tiendrons pas compte de Il'agrafage desepiépendant notre calcul
thermomécanique, car la condition de symétrie an gk joint, lui impose de rester dans ce
plan.

Les impulsions laser pour I'agrafage sont effectusdec les parametres suivants :

» Energie d’impulsion : 6 J
» Durée d'impulsion : 5 ms
» Distance focale : 178 mm

Pour pointer les tubes, nous orientons la téte las@zontalement, le maintien en position est
assuré par un étau collé sur le plateau (les gatiins mécaniques sont trés faibles). Pour les
plaques, la téte laser est orientée verticalene¢més plaques sont maintenues en position par
collage sur le plateau.

5.1.1.3Contréle dimensionnel avant soudage

Afin de tenir compte des défauts de forme des ddluans lors de la mesure des déformations
induites par le soudage, il est nécessaire d’aaglesr profils des surfaces des pieces avant
soudage. Ces profils seront compareés plus tardraaatenus apres soudage. Pour les bagues
et les plaques, quatre profils transversaux répantiiformément sont acquis par un
profilométre, relevant une série de points dansda.

5.1.1.4Instrumentation thermique

L’instrumentation thermique est destinée a évalaechamp thermique autour du bain de
soudage et donc a servir de base de comparaisomapsimulation thermique des deux essais
de soudabilite.

Sur une plaque de dimension importante par rapgortordon de soudure et au champ
thermique qu’il génere, on peut considérer queelfinmme thermique se stabilise aprés une
quinzaine de cycles thermiques. Les dimensionpldegies et des tubes sont optimisées, afin
de faire abstraction du début et de la fin de kadsece. Il est donc possible de déterminer
expérimentalement de facon simple le champ themmigen disposant une série de

thermocouples a une distance variable par rapplaiké@ du cordon de soudure. Nous avons
décidé d’instrumenter chaque échantillon avec Bnbeouples (Figure 5-2 pour la plaque et

Figure 5-8 pour le tube) de facon a obtenir le ghahermique généré par le soudage. Les
trois premiers thermocouples sont positionnés tasens longitudinal, a 1,5 mm du plan de

joint, et les thermocouples n°4 et n°5 sont posités dans le sens transversal, a
respectivement 3,5 mm et 5,5 mm du plan de joies thermocouples n°4 et n°5 permettent
de quantifier les gradients thermiques générétegaiocédé.
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Il existe deux sortes de thermocouples adaptésra étude. lls sont présentés dans le tableau
ci-dessous :

Thermocouples Plage de température
Type K : Chromel/Alumel -270 a 1250°C
Type S : Platine Rhodium/Platine -50 a 1500°C

5.1.2. Cas de la plaque

5.1.2.1lmplantation des thermocouples

La Figure 5-2 présente les différentes implantatides thermocouples considérés lors de cet
essai instrumenté. Nous avons décidé d'utiliserrplms plaques les deux types de

thermocouples S et K, afin de relever la tempéeatm un méme point de la surface de

I’échantillon. L'objectif est de comparer la temaiére mesurée par ces deux types de
thermocouple et de s’affranchir du type de thermuptam Les thermocouples n°1, 2, 3, 4, 5

sont de type S et les thermocouples n°6, 7 sotyjeeK.

Les instrumentations sont réalisées a proximiteadmne affectée thermiquement mais aussi
dans les parties plus froides des éprouvettesy@iiter que le modele numeérique est fidéle a
I'instrumentation lorsque I'on se place loin de Zane fondue. En effet, la conductivité
thermique du TAGV étant tres faible (21,6 W.m-1.K-dn s’attend a observer des gradients
thermiques élevés.

Cordon de soudure

Sens de soudage

A
h

Figure 5-2 : Positionnement des thermocouples sua plague
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Pour limiter autant que possible le temps de répafes thermocouples, on emploie des
thermocouples que I'on soude directement sur lEaserde I'échantillon. Les thermocouples
sont fixés sur la surface par des points de souduéés par un poste de soudure par points.
La piéece et les deux fils du thermocouple sontésepar une pince de cuivre, le courant
traversant les branches de la pince fait fondrenatriaux a assembler par effet Joule. Il est
donc trés délicat de positionner tres précisémestthermocouples. Il est nécessaire de
déterminer leurs emplacements précis a l'aide afucroscope optique aprés soudage des
thermocouples. Les coordonnées par rapport audagnint des thermocouples de la plaque
n°2 sont définies ci-aprés. L’origine du reperereptésentée sur la Figure 5-2 :

Thermocouple n°1: (21.28 mm ; -1.33 mm)
Thermocouple n°2 : (25.09 mm ; -1.23 mm)
Thermocouple n°3: (29.16 mm ; -1.13 mm)
Thermocouple n°4 : (25.09 mm ; 3.545 mm)
Thermocouple n°5 : (24.89 mm ; 5.65 mm)

Thermocouple n°6 : (18.59 mm ; -1.6 mm)

Thermocouple n°7 : (33.06 mm ; -1.69 mm)

Ces coordonnées serviront par la suite, afin deél@rnotre calcul thermique a I'expérience.

5.1.2.2Résultats

Les différents résultats des essais thermiquesmésentés ci-dessous. Nous retiendrons les
principaux résultats :

» Les essais realisés avec deux types de thermosokipée S produisent des résultats
similaires. Les écarts de température entre lex tigaes de thermocouples sont de
20-30°C seulement,

» Le régime thermique se stabilise a partir de lazjgime impulsion laser,
» Les différentes impulsions ont un impact importaot la réponse thermique a

proximité de la zone fondue (Figure 5-4) et leufsts diminuent fortement dans la
zone affectée thermiquement.

La Figure 5-3 présente les courbes de températledives a chaque thermocouple en
fonction du temps pour I'essai n°2.
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Figure 5-3 : Réponse des thermocouples pour la plag n°2

La Figure 5-4 présente les courbes de températuferetion du temps des thermocouples
type S n°l, 2 et 3 pour I'essai n°3. Dans ce oas,tlois thermocouples ont été placés
quasiment sur la méme ligne médiane, a proximitéadmne fondue (1,25 mm du plan de

joint). Il est intéressant de montrer I'influencesdmpulsions lasers sur la réponse thermique.
En effet, chaque pic du graphique correspond ayale ¢hermique du procédé de laser, qui

correspond dans notre cas a 200 ms (fréquenceutdla@® a 5 Hz). L'’ensemble des essais
montre que plus on se rapproche du bain fonduljgogplitude des pics est importante. Il est

nécessaire lors de la simulation du soudage d'obtere réponse identique a I'expérience

aussi bien, pour la forme globale des cinétiquesniques (Figure 5-3), que pour la forme

locale des pics thermiques provoqués par chaquelsiop laser (Figure 5-4).
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Figure 5-4 : Réponse des thermocouples pour la plag n°3 (Influence des impulsion laser)

De plus, pour un instant donné, on peut tracercam@graphie des températures autour de la
zone affectée par I'impulsion laser (Figure 5-5)n ale se rendre compte des importantes
cinétiques de refroidissement. Pour ce faire, faléu réunir les courbes de température

relatives a chaque essai, et pour chaque cyclmityee. La Figure 5-5 représente les courbes
isothermes du champ quasi-stationnaire des temyésat_e cordon de soudure correspond a
I'axe vertical de la figure. On remarque qu’il yua échauffement avec un gradient tres

important en avant de la position du point d'impédetaser.
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5.1.2.3Déformation de la plaque aprés soudage

Comme nous l'avons dit auparavant, aucune mesucerteainte résiduelle n’a été effectuée
sur les plaques, par contre nous avons décidé dererd’écart de déformation avant et aprés
soudage par mesure de profilométrie. La Figurepsédente les résultats obtenus pour une
des filiations de I'essai de validation des plagu¥x Bien entendu, lors du soudage, les deux
plaques sont libres de se déplacer, et ainsi, rahtenons pour cette géométrie un
déplacement maximal de 28. Nous retrouvons cet ordre de grandeur pour ¢erde des
filiations des 3 essais de validation. Ces réssulsaront utilisés par la suite afin de valider
notre modeéle thermo-mécanique, dans le cas du geultss plaques.
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5.1.3. Cas des tubes

Une seconde série d’essais a éteé effectuée aveualmks instrumentés de fagon similaire a la
plaque décrite préecédemment. Trois essais onffées.

La Figure 5-7 présente le montage des tubes foske de soudage avec les 5 thermocouples
type S et une jauge de déformation collée sur tdacode soudure, afin de quantifier les
contraintes générées dans le cordon pendant léggotes différents résultats obtenus sont
présentés par la suite, avec I'analyse des cotggandsiduelles par diffraction des rayons X
apres soudage.

Thermocouple
Pié¢ce en cours de
soudage
Buse du gaz de
protection (argon) C
T il
=
o : i
Extrémité de la téte , 4
laser Plateau de montage

rotatif

Figure 5-7 : Montage des tubes sur le poste laser

5.1.3.1lmplantation et résultats des thermocouples

La Figure 5-8 présente les différentes implantatides thermocouples considérés lors de cet
essai instrumenté. Contrairement a I'essai de atiid sur plaque, nous n'avons utilisé que
des thermocouples type S, car la différence emsedeux types de thermocouples était
négligeable. Comme précédemment, les instrumentatigont réalisées avec des
thermocouples situés a proximité de la zone afgeth&rmiguement mais aussi dans les
parties plus froides des éprouvettes.



Validation globale de la démarche 152

Cordon delsoudure

3 2 1
® @ 0

Sens de soudage

~

60 mm

o4
@5

) 30 mm

Figure 5-8 : Positionnement des thermocouples pole tube n°2

Comme pour la plaque, la difficulté qu’il y a a fimsner précisément lors du soudage
nécessite la détermination de leurs emplacemesgtsspa I'aide d’un microscope optique,
aprés soudage. Les coordonnées par rapport awelgint des thermocouples du tube n°2
sont définies ci-apres :

Thermocouple n°1 : (103.765° ; -1.59 mm)

Thermocouple n°2 : (119.845° ; -1.524 mm)
Thermocouple n°3: (134.758° ; -1.396 mm)
Thermocouple n°4 : (119.631° ; 3.652 mm)
Thermocouple n°5: (120.118° ; 5.659 mm)

Les différents résultats des essais thermiquesmésentés ci-dessous. Nous retiendrons les
principaux résultats :

» Le régime thermique se stabilise a partir de lazjgme impulsion laser comme pour
les plaques.

» Comme pour la plague, on retrouve I'importance dexlients thermiques dans la
zone affectée thermiquement. Par contre, la gémnéi la piece a tendance a
échauffer davantage celle-ci par conduction et whaigpulsion laser génére une
amplitude thermique plus importante.

La Figure 5-9 présente les courbes de températuferetion du temps relatives a chaque
thermocouple pour I'essai de validation sur tutiz n
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Figure 5-9 : Réponse des thermocouples pour le tulpg2

Les résultats thermiques de I'ensemble des essaialilation seront a confronter par la suite
a notre modele thermique.

5.1.3.2Mesure des contraintes au niveau du cordon dueastdudage

Afin d’observer les contraintes apparaissant loesI'dpération de soudage au niveau du
cordon, il a été décidé d'utiliser une rosette éédnation 3D. Pour cela, nous plagons la
rosette sur une partie du joint, soudé au préalabiela longueur nécessaire afin d’éviter

I’échauffement de celle-ci lors de la reprise dudoo de soudure (le collage de la rosette est
garanti pour une température ne dépassant pas.6®v&@)t de coller la jauge de déformation,

il faut polir délicatement la surface du cordonsdedure afin d’obtenir une surface lisse, sans
engendrer de contraintes résiduelles parasitesrdsestes utilisées sont constituées de trois
jauges disposées a 45°.

La Figure 5-10 représente les déformations longialds et transverses au centre du cordon
pendant l'opération de soudage du cylindre. On ¢reomme référence un état de
déformation nulle pour un angle de 60° qui coroespa la partie soudée initiale. La
température au point de mesure s’éleve régulierepamdant 'opération. Elle atteint 60°C
lorsque le laser est situé a 280° : les mesuresujueént ne sont donc pas garanties d’un point
de vue quantitatif, la qualité du collage étant isemen question a cette température. On a
tracé sur la figure une estimation de la dilatatiteermique pour des angles allant entre 60° et
280°, ce qui permet de mieux interpréter le réseltaterme de déformations mécaniques (on
a supposé pour cela une variation linéaire, etvateur pour 60° de (60-20).$84.10%. On
désigne dans la suite par déformation longitudinadg la déformation, £,, et par

déformation transverse,, la déformations,, dans I'axe du tube.
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Lorsque I'angle du cordon de soudure varie entfeeQ00°, on assiste a la « mise en place »
du systeme. La déformation transverse part en cessjmn, alors que la déformation
longitudinale suit environ la dilatation thermiqu@n repasse par un état de déformation nulle
pour un angle de 100°.

Jusgu’au moment ou le laser est diamétralementsgppo point de mesure (angle de 240°),
et méme un peu au-dela, les deux déformations e passent en compression. Ceci est
lié au fait que, au voisinage du laser, il y a torée dilatation thermique qui conduit le tube a

se déformer « en banane », la zone de compredsionopposée a la zone de chauffage.

Lors du passage au point diamétralement opposi&fémmation mécanique est biaxiale. On a
respectivement :

0 0 O £, 0 0
0 g, O £.a=| 0 510" 0O
0 0 o 0 0 5107

N

I Ee
Si bien queg, =g, = 1 ¢ = -150MPa
-r

Ceci montre que les contraintes restent tres med@&&oppose du laser.

Méme si elle n'est pas totalement fiable, la mespeut ensuite étre interprétée
qualitativement, au moins jusque vers un angle &¥,2pour lequel les jauges se décollent
définitivement. Dans la mesure ou le laser se @ maintenant du point de mesure, la
température s’éleve rapidement. C'est ce qui empligque la mesure de la déformation

transverse £,) redevienne positive. Au contraire, la déformationgitudinale €,) reste
bloguée a des valeurs négatives en raison deédanaitique du systeme.
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diffractométrie des rayons X (DRX), dans laquebecontrainte modifie le parametre de
maille et déplace les pics de diffraction. La DR3t @tilisée pour analyser les textures
cristallographiques (initiales ou aprés déformgtienh surtout pour déterminer les états de
contraintes dans chaque phase du matériau, api@statmn (méthode dessin’y ). Ces

Position en degré
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travers la loi de Bragtp éenesure du dép
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d,

a
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Figure 5-10 : Déformation du cordon pendant le souabe du tube

Itant de la variation de cette distafjcémat
w

5.1.3.3Analyses des contraintes résiduelles par DRX
£

7

derniers peuvent étre déterminés en utilisant comnaeige de déformation », la distance
mesure résu

interréticulaire des plans cristallographiques.dé&ormation élastique dans la direction de
ou g, est I'angle de Bragg qui correspond a I'état litheetoute contrainte (Figure 5-11).

La seule méthode non destructive utilisée

contraint) est reliée
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Figure 5-11 : Loi de Bragg
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Les déformations des plans diffractand, pour plusieurs orientations cristallines, en
relation avec les angles de meswreet ¢, correspondent a la moyenne sur le volume
diffractant des déformations élastiques des grairggetée sur la directiogyy de mesure. Le
traitement des courbes,, = f (sin”) permet ensuite de calculer les contraintes dans la
phase, par I'intermédiaire des constantes élagticadio-cristallographiques.

Nous avons convenu de réaliser 3 lignes d’analysdestube n°1, puis une ligne d’analyse
sur le tube n°2, chaque ligne étant constituée edlwentaine de points espacés de 60
L’analyse débute au centre du cordon de soudures Kealiserons sur le premier échantillon
un meéplat au papier abrasif 4000 afin de suppriesedéfauts de forme en surface du cordon
de soudure qui pourraient provoquer des erreurdesurésultats. L'opération de polissage
doit étre minitieuse, pour ne pas écrouir le matégn surface, ce qui modifierait fortement
les résultats.

L’origine des contraintes résiduelles de soudadeli@s a la localisation de la source de
chaleur et aux variations des propriétés mécanigqiess matériaux en fonction de la
température. La Figure 5-12 présente la directies dontraintes longitudinales) et
transversaless() lors du soudage du tube.

jan]
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Figure 5-12 : Schéma des contraintes résiduellesigitudinales et transversales d’un cordon de souder
sur un tube
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La Figure 5-13 et la Figure 5-14 représentent lestraintes résiduelles transversales et
longitudinales générées par le procédé de soudsgrildes.

Le systeme étant auto-équilibré, on y trouve &ola fles zones en traction et des zones en
compression. La contrainte longitudinale de tractaans I'axe du cordon engendre une
contrainte de compression de part et d’autre dem& fondue (Figure 5-13), notamment dans
la zone affectée thermiquement. De facon analoguee contrainte transversale de
compressiom; se développe a cet endroit (Figure 5-14).

Par contre, il est surprenant d’avoir un tel niveli contrainte de compression a cette
distance du cordon de soudure. Cette contraindgression est probablement provoquée
par I'écrouissage du matériau en surface lors diadoration des tubes (découpe par
électroérosion a fil, puis usinage).
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Figure 5-13 : Contrainte résiduelle longitudinale ¢qy) dans les tubes
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Figure 5-14 : Contrainte résiduelle transversed,,) dans les tubes

Ces contraintes résiduelles provenant du soudagepsgposent aux contraintes de service, et
jouent donc a ce titre un rdle sur différents pmé@oes ou propriétés : fissuration a froid,

résistance a la fatigue, rupture, corrosion souside.

Ces essais de validation ont permis d’obtenir étographies thermiques pendant le procédé
de soudage et les contraintes résiduelles génpatee procédé. Ces résultats, obtenus avec

deux géométries de piece différentes, permettroiderdtifier notre modéle thermique

(paragraphe suivant) et de valider le modéle tharm@oanique que nous avons présenté dans

le chapitre précédent.
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5.2 Modélisation de I'apport de chaleur du procédé

5.2.1. Introduction

La faisabilité de la simulation thermomécanique éesais de soudabilité dépend fortement
du champ de température introduit dans le calcutamigue. C’est pourquoi les essais

précédents sont instrumentés dans le but d’obtessrmesures de température locales. Une
simulation thermique permettant de reproduire kEsultats expérimentaux est maintenant
nécessaire pour disposer des cartes du champ therraur I'ensemble des piéces en régime
transitoire puis en régime stationnaire.

5.2.2. Simulations thermiques par éléments finis des cords de soudure

Le soudage laser génére des cordons fortement esséurface (en forme de «téte de
clou »), attribués soit a un chauffage superfip@i diffusion des particules de la plume de
plasma, soit (surtout dans le cas du laser YAG Isipuanel) a un chauffage par des
mécanismes convectifs [Fabbro, 2002]. La simulaiamérique des cordons impose donc
l'utilisation de modéles a double source (surfaceapillaire), déja utilisés dans le cas du
soudage par faisceau d’électron [Rogeon, 2001); avegénéral un capillaire de géométrie
fixée (tube ou ligne). Les derniers développemenis la simulation du soudage laser
integrent a la fois le comportement du bain liquidedynamique du capillaire, et le calcul du
cordon final. Dans ce qui suit, nous avons choésimbdéliser tres simplement les cordons
laser, en utilisant un code éléments finis solidBAQUS 6.6.1 standard [Abaqus Software,
2006], et en ne considérant que le chauffage padumion du massif. Donc, I'équation a
résoudre pour le calcul des champs de températun® uhe piece au cours du soudage repose
sur la résolution d'un probléme de conduction dtass dans lequel, néanmoins la
conductivité thermique, la masse volumique et lalelr spécifique du matériau dépendent
fortement de la température et des phases en peéska code résout alors I'équation de
diffusion de la chaleur (équation 5-1) a chaqueément de calcul.

p(T)xC,(T) [E%—” =0 Amom)+ e Equation 5-1

avec .

Cp (T) = chaleur spécifique,

p (T) = densité (kg/m3)

A (T) = conductivité thermique (W /m/K),
¢ = terme source (W/m3).

Les évolutions de la conductivité thermique, denlasse volumique et de la chaleur
spécifiqgue en fonction de la température ont d&§adénnées au chapitre bibliographique du
TA6V (Tableau 2-1 & Tableau 2-2). Les hypothesesdicul thermique de la plaque et du



Validation globale de la démarche 160

tube sont décrites dans le paragraphe suivant sbuace de chaleur choisie pour notre
procédé est définie dans le paragraphe 5.2.2.2.

5.2.2.1Hypotheses de calcul

(a) Effets convectifs

Il est bien connu que les écoulements du fluidev@etude maniére significative affecter le

champ thermique et particulierement la forme aggode bain fondu. De grands efforts ont
éte réalisés depuis les années 60 sur la compiéhgtgnoménologique et particulierement
sur la modélisation du bain fondu. Cependant,rbidtiction des phénoménes hydrauliques
intervenant dans une opération de soudage n'esermame compatible avec une simulation
thermique, métallurgique et mécanique globale deraeédé. Le code de calcul par éléments
finis sélectionné dans cette étude, ABAQUS®, netpgms simuler les phénomenes de
convection se produisant dans le bain fondu. Aumsg solution usuelle consiste a simuler les
transports de la chaleur par la convection. Dansake du soudage, la convection accéléere
fortement I’homogénéisation thermique dans la Zmmelue et jusque dans la zone affectée
thermiquement. La solution consiste a attribuer coreuctivité appropriée dans la zone ou la
température est plus élevée que la températuliguidus.

(b) Pertes thermiques

Les pertes de chaleur par convection naturelle’ale ambiant s’expriment de maniere
générale par les expressions suivantes :

q.=h.(T-T,) Equation 5-2
Et par rayonnement
q =oe(T* -T2 Equation 5-3

Dans ces expressions classiques de perte de clipleiq, ,
h, est le coefficient d’échange de chaleur assotaécanvection avec l'air,

o est la constante de Stefan-Boltzmann,
£ est I'émissivité de I'échantillon,
T etT, sont respectivement la température a la surfaleetempérature ambiante.

Pour estimer les pertes par rayonnement, il fatérdéner I'émissivité du matériau. Des
études effectuées au CEA, quantifient I'émissigiteTA6V a 0,2 pour un état de surface lisse
et a 0,25 pour un état de surface rugueux. Dams @tide, 'ensemble des piéces est usiné
par découpe électrolytique a fil, ce qui génere wygpsité faible. Donc par la suite nous
utiliserons 0,2 pour I'émissivité du TA6V.
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5.2.2.2Détermination de la source de chaleur numérique

Pour développer la partie thermique de cette sitimmanumérique, deux méthodes peuvent
étre employées : imposer un flux de chaleur ou temepérature donnée (liquidus) a des
nceuds sélectionnés. C’est la premiere approchenqus avons décidé d'utiliser, pour
déterminer au mieux les sollicitations thermiquéséyées par notre procede.

Du fait du nombre et de la complexité des phénosiénas en jeu concernant I'apport
thermique en soudage, le type de flux imposé dotiwder différents phénomenes de transfert
d’énergie. Sa forme et son intensité sont optinsisieemaniére a obtenir une forme de bain de
fusion réaliste.

Lors du chauffage par faisceau laser, la sourcehdéeur est généralement décrite par une
densité de flux de chaleur surfacique et volumiguéécroissance linéaire dans I'épaisseur
définie par la forme de la zone fondue. Il faut exegiant signaler que la modélisation de
I'apport de chaleur, méme a l'aide de formes decasuprédéfinies, nécessite un recalage qui
peut étre réalisé, avec la géomeétrie et la tadléadzone affectée thermiquement.

(a) Caractérisation de la forme du flux

Une approche bidimensionnelle du procédé a permisdéfinir la géométrie du dépot
volumique afin d’obtenir la forme de la zone fondetede la zone affectée thermiquement.
Puis cette source volumique sera utilisée dansaloulctridimensionnel et son intensité sera
ajustée en comparant les résultats numeériquestémuktats obtenus avec les thermocouples
sur les essais de validation des tubes et desgdgam@sentés précédemment.

Pour obtenir la forme du flux adéquat, nous avormiétisé différents modes d’apport
thermique par flux imposé. Pour cela, une étudditgtiae est réalisée en modélisant chaque
type de flux et en comparant conjointement la foheebain fondu et de la zone affectée
thermiquement aux coupes métallographiques.

Les différents types de flux de chaleur sont compasur des simulations numériques de
réalisation d’'une impulsion laser (durée de 200.mis¥’agit d'un calcul bidimensionnel
axisymétrique. Cette étude a permis d’obtenir langgtrie optimale du flux de chaleur a
appliquer pour chaque dépo6t d’énergie. Pour ladidépdt de flux, nous avons retenu un
modeéle a double source réparti comme suit :

» En surface, un dépét surfacique disque homogengpageP=Psurf (W/m2)=P0/S avec
PO optimisé autour de 500 W pendant 3 ms.

> Dans le capillaire, un dépét volumique (en ¥muivant une décroissance linéaire
dans I'épaisseur correspondant au capillaire. Nawens fixé lintensité du flux
volumiqgue a 70% de la puissance fournie par lerlgseur une premiere
approximation.

En utilisant cette forme de flux de chaleur lorscadicul 2D axisymétrique (1 impulsion laser
(Figure 5-15)), on montre clairement que cette g&om de flux permet de reproduire la
forme réelle du bain fondu et de la zone affectéermiguement avec les dimensions
correctes.
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Figure 5-15 : Comparaison expérience/modélisationedla zone fondue et de la Z.A.T.

(b) Détermination de I'intensité du flux

Pour déterminer l'intensité du flux de chaleur, siautilisons la forme du flux définie
précédemment dans un calcul tridimensionnel. Lair€igp-16 présente la forme du flux de
chaleur pour le modele 3D.

Figure 5-16 : Géométrie du flux de chaleur pour lenodéle 3D
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Son intensité sera ajustée en comparant les risulianériques, aux résultats obtenus avec
les thermocouples sur les essais de validations tdbes et des plagues présentés
précédemment.

Le calcul est réalisé en 3D sur ABAQUS Standardytdisant une carte thermique *HEAT
TRANSFER, une subroutine externe pour le dépbtlue €&t des éléments de type DC3D8
(Diffusion, Continu, 3D, a 8 nceuds) [Abaqus Sofeya#2006]. Le maillage présenté Figure
5-16 permet de considérer le déplacement du faiseede représenter l'intégralité du bain.

Une fois les hypothéses de calcul optimisées, taulstion tient compte des échanges
thermiques conductifs, ainsi que des pertes theresigur les surfaces libres de I'échantillon
dues au rayonnement.

Rappel des parameétres de soudage :

» Energie d'impulsion : 20J

» Durée d’'impulsion : 13 ms

» Pas d’avance : 0,28 mm
» Fréquence d’'impulsion : 5Hz

» Puissance : 1540 W

» Cas de la plaque :

Le calcul représente 123 impulsions laser sur wmaiglaque (condition de symétrie) de
largeur 30 mm, de longueur 50 mm et d’épaisseun be maillage est composé d’éléments
cubiques linéaires et comporte 53064 nceuds. Urlagairaffiné (taille de maille : 0,3 mm)
est construit sur la zone des impacts laser ainsi sur les zones dimplantation des
thermocouples pour comparaison avec I'expérience.

Chaque tir laser a une durée d’'impulsion de 13 s eemps de refroidissement de 187 ms.
La zone concernée par I'impulsion est composée3ddé&nents et se déplace de 0,3 mm pour
chaque nouvelle impulsion laser, ce qui correspamcas d’avance. Nous appliquons sur
chaque face un rayonnement infini, sauf sur la fadérieure qui est limitée a une
température de 50°C (face en contact avec le plateasoudage). Apres avoir optimisé
I'intensité du flux, nous obtenons une puissanc&ii® W.

Nous avons représenté Figure 5-17, la cartogragteemique du calcul optimisé. Cette
cartographie correspond a I'impact laser n°80.
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Figure 5-17 : Cartographie thermique du soudage dk plaque pour I'impulsion laser n°80

> Cas du tube :

Le calcul représente 290 impulsions laser sur umi-tiebe (condition de symétrie) de

diamétre extérieur 30 mm, de hauteur 50 mm et iépar 3 mm. Le maillage est composé
d’éléments cubiques linéaires et comporte 124740dsceUn maillage raffiné (taille de

maille : 0,3 mm) est construit sur la zone des iigdaser ainsi que sur les zones
d’'implantation des thermocouples pour comparais@t #expérience.

Chaque tir laser a une durée d’'impulsion de 13 s eemps de refroidissement de 187 ms.
La zone concernée par I'impulsion comporte 64 étémet se déplace de 0,3 mm pour
chaque nouvelle impulsion laser. Nous appliquonscbaque face un rayonnement infini.

Aprés avoir optimisé I'intensité du flux, nous almes une puissance de 1380 W.

Nous avons représenté Figure 5-18, la cartogragteemique du calcul optimisé. Cette
cartographie correspond a I'impact laser n°256.
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Figure 5-18 : Cartographie thermique du tube pour limpulsion laser n°256

5.2.2.3Comparaison des simulations optimisées avec I'espée

Il est important de préciser que la comparaisomeetd simulation et I'expérience est
extrémement délicate, en raison des gradients thea®s importants générés par le procédé.

Pour comprendre cette difficulté, nous avons reprig&sle résultat thermique au méme instant
pour deux nceuds consécutifs dans la zone affesegmiuement au moment de l'impact
laser le plus proche (espacé de la taille d'undleaiest-a-dire 0.3 mm) (Figure 5-19).

On s’apercoit qu’il existe un gradient thermiqueldedre de 450°C entre ces deux nceuds,
soit plus de 1000°C par millimetre. Cela signifieegle maillage utilisé est un peu trop
grossier au regard du phénomeéne étudié. Il faudres d'avenir passer sur une machine
parallele pour pouvoir augmenter sa finesse d’ainsnon ordre de grandeur, et/ou utiliser
des maillages « glissants » autour de la zone daffage. Il est par ailleurs nécessaire de
caractériser trés précisément la position des pd@tmesure.



Validation globale de la démarche 166

1200

1000 I

800 I

600 h

Température en °C

400 ™

200 _/

0 1

5 6 7 8 9 10

[
w A
+~

Tempsens

Figure 5-19 : lllustration de I'importance du gradient thermique : histoire thermique sur deux nceuds
voisins de 0,3mm

Les Figure 5-20 et Figure 5-21 représentent la @vaipon entre les résultats de simulation et
les thermocouples pour la plaque et le tube. Lemilsitions ayant été réalisées avec les
mémes parametres, le fait d'étre cohérent sur géoxétries différentes est un élément qui
donne du poids aux calculs effectués. Pour chaesrddux cas, en effet, les résultats simulés
sont fidéles a la realité.

Les points dont on reproduit I'historique sont égwa une distance de 25 mm, pour la plaque,
et a un angle de 120° pour le cylindre par rapmartpoint représentant le début de
I'expérience. lls sont donc caractéristiques dummégstabilisé : pour le cas de la plaque, la
température au point considéré commence a augnsfacon significative aux environs de
23 s (ce qui correspond a environ 80 impulsionsle éeemps pendant lequel la température
est perturbée est de I'ordre de 20 s. Pour le dsdinla perturbation vient plus tot, la distance
a parcourir par le faisceau étant plus faible,eetemps de perturbation est le méme. Pour
chaque cas, la température oscille sous l'effeirdpacts successifs pendant une douzaine de
tirs.

Les vitesses de chauffage ainsi que les évolutigmerales de température de I'éprouvette
sont tres correctement reproduites. Les variatitneempérature instantanées au moment des
impulsions sont un peu plus rapides dans les stiook En conséquence, les températures
maximales sont légérement plus élevées (de 25°C lpcqulaque ; de 35°C pour le tube), et
les minima locaux sont plus faibles, pour le casuthe (de 80°C)

La période de refroidissement est plus délicateodédtiser, car il faut réaliser un compromis

entre la vitesse de refroidissement rapide apresjush impact laser et le refroidissement
global lorsque le laser s’éloigne définitivementl@eone. Pour le cas de la plague, la vitesse
de refroidissement de chaque impact laser estamibux vitesses de refroidissement de
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l'instrumentation thermique, mais la vitesse dedadidissement apres le passage du laser est

|égerement sous-estimée par le calcul. Ce phénoesniaversé dans le cas du soudage du
tube.
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Figure 5-20 : Corrélation thermique pour la plaque
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Figure 5-21 : Corrélation thermique pour le tube
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5.2.3. Discussion

Ce calcul thermique pour la plague et le tube nmetwddence I'importance des gradients
thermiques et des cinétiques thermiques (Figure2)5-2es résultats de ces calculs
thermiques, seront les données d’entrée de la atimnlnumérique du procédé de soudage
laser (calcul thermo-métallurgie-mécanique). Lesnpers résultats de ce calcul mécanique
sont présentés dans la partie suivante.

Comme on peut le voir sur la Figure 5-22, les gratdi thermiques (2000°C/mm dans la zone
affectée thermiquement) impliquent d'utiliser urdlé de maillage relativement fine pour
notre calcul thermomécanique.

De la méme maniére, les cinétiqgues thermiques de m@yocédé (cinétique moyenne de
chauffe de l'ordre de 150°C/ms) impliqguent d'uglisdes pas de temps inférieurs a la
milliseconde pour notre calcul thermomécanique.

Nous avons également remarqué que les gradiemsithes longitudinaux (en avant de

limpact laser) sont similaires aux gradients thigues transverses. Ce constat peut
également étre observé sur la Figure 5-23, quiésgmte le champ thermique stationnaire
généré par notre procédeé lors de I'impact lased®°1

Gradient thermique transverse de Gradient thermique longitudinal de
I'impact laser n°50 I'impact laser n°50
2000 — T T T T T T T 1 T 2000 - A L L L L B L WL
o 1500 | &) 1500
[+] =]
= = - -
- L -]
g e
= S 1000 —
= 1000 — W
- 1 T
(v -] B
=9 B d
g £ s00 -
= 500 |
s g o5 ||J glol oo e liafl wbyly e
0.00 1.00 200 300 400 5.00 00 05 10 15 2.0 25 3.0 35 4.0 45
Distance en mm Distance en min

Figure 5-22 : Gradient thermique dans le sens trangrse et longitudinal lors de I'impact laser n°50
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NT11
+7.603e+02
- +6.986e+02
+6.3692+02
+5.752e+02
- +5.135e+02
—+ +4.518e+02
B +3.501e+02
= +3.285e+02
+2.668e+02
+2.051le+02
- +1.434e+02
+8.170e+01
- +2.001e+01

Figure 5-23 : Champ thermique stationnaire lors dd'impact laser n°100

De nombreux essais expérimentaux réalisés au larerale soudage du CEA de Valduc, ont
permis de déterminer le nombre d’'impacts laser sgire avant que le champ thermique ne
se stabilise [Paradis, 2005]. Il faut 15 impactsefapour que la température maximale de
chaque impulsion se stabilise.

Notre calcul thermique permet de montrer égalensette caractéristique du soudage laser
YAG impulsionnel lorsque I'on soude le TA6V. La big 5-24 représente la température aux
nceuds au centre de I'impact laser, espacée a cliaigusde 5 impulsions laser. On remarque
que le calcul se stabilise entre I'impulsion n°1Bimpulsion n°20.
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Impact n°10 Impact n°20

Impact n°5 Impact n°15
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Figure 5-24 : Température aux nceuds espacée de Spfsion laser
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5.3 Modélisation mécanique du procedé de soudage dadgue et du tube

5.3.1. Introduction

S'il est facile de déterminer par des moyens miaphiques classiques les modifications de
structures métallurgiques d'un métal soudé, ilbestucoup plus délicat d’appréhender I'état
mécanique local dans le cordon de soudure résultaritopération d’assemblage [Denis,
1997].

Au cours de I'expérience, il est possible de compdes déplacements expérimentaux et
calculés dans le cas de la plaque, ce qui constiteanesure globale. On a une mesure locale
au travers de la jauge de déformation dans le casuble. Par ailleurs, la mesure des

contraintes résiduelles fournit I'occasion d’'unengaraison avec I'expérience en fin d’essai.

5.3.2. Générations des contraintes internes

Il résulte de la description du phénomene thermi@gsocié au soudage que des dilatations
différentielles apparaissent entre éléments adjacan fur et a mesure que la chaleur migre
dans la piece et que la température de celle-enaéifie. Simultanément, la contraction
thermique liée au refroidissement général des piassemblées et le phénomene de retrait a
la solidification du métal fondu conjuguent leuffets. Pour montrer ce phénomene sur un
exemple, nous considérons deux téles soudées tmuttaet deux tubes soudées bout a bout.

Lorsque I'élément de volunt®/ de la zone fondue est liquide, il est dilatéestcontraintes y
sont nulles. Ensuite, il se solidifie puis se refitp tandis que les éléments de volume
adjacentV’ sont plus froids. Il résulte de la différence diesse de refroidissement 8¢’

et 6V que dV ne peut se contracter dans le sens longitudin@na que s’il était libre. Par
conséguent, une contrainte de tractors’y développe. Elle croitra au fur et a mesurelgue
température s’'abaissera, jusqu’a ce que la tempérdtéquilibre thermique de la structure
soit atteinte, tandis que I'élémeit’ sera en compression.

Ce modele élémentaire explique qualitativement quaair la contrainte longitudinale dans

I'axe du cordon est en traction au voisinage deie®] alors que le procédé engendre une
contrainte de compression de part et d’autre dmte fondue, lorsqu’on s’écarte du cordon
de plus de 1mm. Cet état de contrainte a été gé&Kpérimentalement (Figure 5-13). L’état
de contrainte dans les éprouvettes n'est pas wahiaiiest le résultat du « fonctionnement

meécanique » d’'une piéce qui ne peut se résumeilud de deux éléments de volume en
parallele. C’est pourquoi on a pu observer égalémere contrainte résiduelle de

compression dans la direction transverse au cateos le tubed,).
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5.3.3. Conditions de calcul

L’opération de soudage met en ceuvre un énorme tagpochaleur par I'intermédiaire du
laser (puissance 1130W, concentrée sur 3,3mEm comparaison, la dissipation plastique et
les chaleurs latentes de transformation constitdestapports négligeables :

> La déformation de 1 mirde matiére jusqu’a une déformation plastique dealdte
contrainte de 500 MPa, sous chargement uniaxiatespond en 1 seconde a une
puissance plastique de 5 W.

> La transformation totale de 1 mide matiére, faisant intervenir une chaleur lateiete
80 J/g, met en jeu en une seconde une puissarge\te

Ceci expligue pourquoi on effectue de fagon traditelle des simulations totalement
découplées du procédeé [Tanaka, 1970].

Les résultats du calcul thermique décrits au chapitécédent sont utilisés en entrée de notre
nouveau calcul, qui va maintenant permettre de ise¥alsimultanément les calculs
métallurgiques et mécaniques.

Nous utilisons ici les outils numériques déja décaiu paragraphe 4.3.3, en relation avec le
code Abaqus®. Dans le cas des éléments de voluaigstrdans ce paragraphe, une
intégration explicite est suffisante. Pour la reation des calculs de structures, il est
avantageux de bénéficier de I'’évaluation d’'une iattangente. Ceci est possible de fagon
simple si on dispose d’une intégration implicite mhodele. Celle-ci a été réalisée dans le
cadre de sa thése par Arnaud LONGUET [Longuet, R008

Dans le cas de la simulation du soudage, les détoynms sont modérées, c’est pourquoi les
analyses par éléments finis sont réalisées erepatéformations. De plus, dans un souci de
simplification, le comportement du matériau liquideété décrit par le méme modéle de
comportement que celui du milieu solide avec dedficients du matériau choisis pour que la
contrainte soit quasiment nulle (cf. au paragraph8.5). De méme, les variables
d’écrouissage sont mises a zéro lorsque le matdewent liquide.

Compte tenu de I'épaisseur de I'échantillon étu@ém), le probléeme ne peut pas étre
analysé dans I'hypothese des contraintes planesé&ise donc un maillage tridimensionnel,
qui est représenté sur la Figure 5-25.
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Figure 5-25 : Maillage de la plaque

Le maillage est composé d’éléments cubiques talires et comporte 53064 noeuds. Les plus
petits éléments mesurent 0,3 x 0,3 x 0,3°n(h® éléments dans I'épaisseur de la plaque).
Comme pour le calcul thermique, la taille des élémest fixe & proximité de la zone du
cordon de soudure, puis augmente lorsqu’on s’éodmcette zone.

Du fait de la symétrie du probléeme par rapportad’ longitudinal, seule la moitié de la téle
est prise en compte. La composante de déplacesnerant 2 est bloquée sur son axe de
symetrie.

Le maillage et les conditions de calcul sont idgrgs pour la plaque et le tube. La simulation
compléte fait intervenir plus d’'un million d’'incrémts de calcul, ce qui rend sa réalisation
problématique en utilisant une approche classigs®é sur une intégration implicite. Il est
nécessaire a ce niveau de faire appel a des temmgus élaborées (remaillages, obtention
accélérée d'un état quasi-stationnaire, réductiennmtbdeles...) et, probablement, a une
intégration explicite. Ces développements vont @a-dlu cadre du présent travail. Nous
montrons cependant les premiers résultats du cateétanique de la plaque dans le
paragraphe suivant.

5.3.4. Résultats du calcul mécanique sur la plague

A partir du champ thermique déterminé précédemnetrgn utilisant notre modele thermo-
métallurgigue-mécanique détaillé dans les chapfrésédents, il est possible de déduire les
contraintes thermiques longitudinales et trans\essgui sont représentées sur la Figure 5-26
et la Figure 5-27.
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La Figure 5-26 représente le champ des contraiotegtudinaleso, et transverses, lors de

I'impact laser n°4. De plus, afin de se rendre cenges gradients thermiques, nous avons
représenté la cartographie thermique a cet instant.

Nous retrouvons qu’au cours du chauffage, le maigpasse d’'un état de traction a un état de
compression. Bien entendu, la contrainte est vaatent faible pour les températures proches
de la température de fusion et nulle pour les teatpees supérieures a la température de
fusion. On peut voir dans la zone fondue, que nowdele représente bien ce phénomene. En
effet, plus on se rapproche de la zone fondue,lptisontraintes longitudinales et transverses
deviennent faibles. On notera qu’au voisinage dw cle soudage, le métal fondu subit des
déformations trés importantes mais des contrainéssfaibles, dues au peu de résistance du
matériau a haute température.

A l'avant du bain de fusion, il y a une zone otdégeloppent des contraintes de compression
de grandes amplitudes, liées a la valeur tres éldugradient de température dans cette zone
(ZAT) (contrainte longitudinale de 374 MPa et tnagrse de 425 MPa). En arriére du bain de
fusion, on observe de faibles tensions qui éqefibtes compressions précédemment décrites
(contrainte longitudinale de -130 MPa et transvetse228 MPa). En ce qui concerne les
contraintes longitudinales, on notera que les tarssde grandes amplitudes se développent
dans une zone suivant le bain de fusion. On peateBgnt remarquer une contrainte
transverse de traction sur le bord de la plaquedoia étre probablement provoquée par les
conditions aux limites et un effet de bord.

La Figure 5-27 représente le champ de contraimgitiadinale o, et transverses, apres

refroidissement de I'impact laser n°3. De plusnhafie se rendre compte des gradients
thermiques, nous avons représenteé la cartograpdimigue a cet instant.

Pendant cette phase de refroidissement, le ceatiénpact laser atteint la température de

400°C. On peut remarquer que le champ de contraemngble étre axisymeétrique autour de

I'impact laser, aprés la phase de refroidisseni2ans la zone affectée thermiquement, il y a
une zone ou se développent des contraintes de eegipn de grandes amplitudes, liées a la
valeur trés élevée du gradient de température ckttes zone (contrainte longitudinale de -449

MPa et transverse de -500 MPa). Et bien entendwbserve dans la zone fondue (en cours
de refroidissement) des tensions de grandes amgdit(contrainte longitudinale de 425 MPa

et transverse de 486 MPa), liées a la contractiomattériau pendant le refroidissement.

On retrouve les différentes zones de traction etotkepression sur la Figure 5-28 et la Figure
5-29. Nous présentons, tout d’abord, la composdraasverse et longitudinale de la
contrainte apres quatre impulsions laser (800msodedage). Les trois courbes sur les Figure
5-28 et Figure 5-29 représentent la contrainteoestfon de la distance en mm par rapport au
plan de joint, espacé de 0.1 mm, 0,2 mm et 0,3 omtheta du quatrieme point d’impact.
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Figure 5-26 : De haut en bas : contrainte longitudiale et transverse lors de I'impact laser n°4, puishamp

thermique correspondant a cet instant
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Figure 5-27 : De haut en bas : contrainte longitudiale et transverse apres refroidissement de I'impéc
laser n°4, puis champ thermique correspondant a cetstant
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Figure 5-28 : Contrainte transversale pendant le ppcédé de soudage (aprés refroidissement du quatriem
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Figure 5-29 : Contrainte longitudinale pendant le pocédé de soudage (aprés refroidissement du

quatrieme point d’impact)
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Le calcul de la plague complet étant trés long ([b23ulsions lasers, un million d’'incrément
de calcul), nous ne pouvons pas a I'heure actyebisenter les résultats apres le soudage
complet de la plaque. Les premiers résultats ptésem cours de soudage ne permettent pas
d’obtenir une information précise, sur I'état demtcaintes résiduelles aprés soudage. En
effet, comme on peut le voir sur les cartographiresmiques (Figure 5-26 et Figure 5-27),
I'état des contraintes présenté Figure 5-28 etrBidut29 est établi principalement par les
gradients thermiques en cours de soudage.

Donc il n'est pas possible de comparer les cortairésiduelles transverses et longitudinales
de ce calcul thermomécanique, aux contraintesuélas obtenues par DRX, lors des essais
de validation (plaque et tube).
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5.4 Conclusion

Les essais de validation sur plague et sur tubmgieent de valider le calcul thermique
découplé et le calcul thermomécanique.

Suite aux essais de validation, nous avons proeed® détermination des sollicitations
imposées par notre procédé de soudage (sollicigatioermiques). On peut voir que notre
modele thermique représente de maniére correctesdigitations thermiques de notre
procédeé.

Enfin, le calcul thermomécanique de la plaque estours. Les premiers résultats permettent
d’obtenir les contraintes en cours de soudag€’ {ghpact).

Le calcul thermomécanique permettra d'obtenir lestmintes résiduelles induites par le
procédé de soudage laser YAG impulsionnel, danadedu soudage de la plaque ou du tube.
Afin de valider notre modéle, nous comparerons riesultats de contraintes résiduelles
numeriques aux mesures expérimentales effectuedpa

Il est donc possible de décrire et de comprendsegol®nomenes mécaniques induits par le
soudage et tout particulierement le niveau de aortr dans la zone qui contient le cordon de
soudure.
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6. Conclusions générales et perspectives

Cette étude s'’inscrit dans un projet de comprébengiobale des différents phénoménes
rencontrés lors du soudage de structures métadlimené au CEA. Elle a été conduite selon
une démarche a la fois expérimentale et de sinomlatiumérique pour comprendre les
phénomenes importants, a prendre en compte lols sienulation numérique du procédé de
soudage laser YAG impulsionnel. Le matériau chogsile CEA pour cette étude est l'alliage
de titane TAGV.

En effet, la simulation numérique du soudage lassr intéressante pour prédire les
contraintes résiduelles et le comportement locad dssemblages afin de reéaliser le
dimensionnement des structures, mais aussi poupipries déformations des assemblages
lors du soudage afin d’améliorer le procédé dei¢abion.

Cette étude visait en premier lieu a la mise awntpdiun modele de calcul des effets

thermiques, métallurgiqgues et mécaniques du prodédgoudage laser YAG impulsionnel.

Ceci nous a conduit a établir un modeéle local detuéions métallurgiques et mécaniques qui
se produisent lors de ce procédé. Cette étude aoéttuite selon une démarche a la fois
expérimentale et de simulation numérique pour cemgre les phénoménes importants a
prendre en compte.

Ces premiers travaux ont permis de déterminerhasgements de phases métallurgiques se
produisant a I'état solide hors équilibre thermaayique, et également de déterminer I'état
microstructural du matériau aprés soudage. En,d#sttransformations de phases ont une
influence déterminante sur les contraintes résidsieLeur calcul fait appel a un modele
spécifiguement développé dans cette thése. L'aiigindu modeéle tient dans le calcul des
transformations de phases hors équilibre thermadiqee. En effet, notre modele décrit les
transformations contrblées par la diffusion a geanlistance, et celles contrélées par un
mouvement rapide de I'interface sans diffusionrgglee distance.

Jusqu’ici, dans la plupart des travaux en simutatiomeérique du soudage, le comportement
du matériau est considéré comme étant élastoplastign raison des températures tres
élevées présentes dans notre cas, nous avonsém@nsite formulation viscoplastique

Le comportement mécanique de cet alliage de titste caractérisé de la température
ambiante jusqu’a 1100°C a partir d’essais monotongsliques et de traction-relaxation.
L’ensemble des essais thermomécaniques permetaldédrser les phases en présence durant
le soudage laser, et ainsi d’enrichir notre modei@érique.

Nous avons choisi comme modéle pour simuler le @rtement thermomécanique du
matériau étudié, un modéle élasto-viscoplastiquer acrouissage cinématique non linéaire
pour chaque phase. L'’ensemble des essais mécanapesmis d’identifier les coefficients
liés a notre modele mécanique. L'originalité de r@omodele tient dans I'approche
micro/macro utilisée. Cette approche de changewnfiéchelle est une loi d’homogénéisation
utilisant la regle ef.

Toutefois, la mise au point de celui-ci impose Hdgpothéses simplificatrices devant étre
validées par I'expérience, ce qui nécessite uni esgeerimental représentatif de I'ensemble
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des phénomeénes rencontrés lors de I'opération deage (essai de validation sur plaque et
sur tube).

Une analyse thermomécanique découplée est réalméresimuler ces essais. Tout d’abord,
un calcul purement thermique destiné a connaitterfgpérature le long du cycle thermique
est réalisé. Nous avons procédé par méthode inyenge optimiser au mieux la forme et

l'intensité du flux de chaleur, ce qui permet d@tit une trés bonne corrélation avec les
essais.

Il faut noter enfin que les calculs déja effecta@verent relativement lourds et qu’un travail
d’optimisation est nécessaire pour les adapter asage industriel. En effet, I'objectif est de
simuler le procédé de soudage sur des pieces aesyg® complexe, afin d’obtenir le champ
de contrainte résiduelle généré par notre proc&dseimblage. Pour ensuite utiliser ce champ
de contrainte comme données initiales lors du tdiedimensionnement des structures.

Dans son état actuel, le modele permet déja deesty’applications :

» D'une part I'étude paramétrique des conditions dmidage : température de
préchauffage, puissance de soudage, caractéristitpeemiques, métallurgiques et
mécaniques du TABV soumis au procédé de soudage.

» D’autre part I'estimation de la valeur des contr@énet des déformations en cours de
soudage dans des zones tres localisées ou leurarestudifficile ou impossible.

L’outil de calcul que nous proposons se situe dandéveloppement actuel des recherches
dans un domaine interdisciplinaire. Il est sustdptide nombreuses modifications et

améliorations, mais permet déja, par I'analyse ipeéde différentes situations rencontrées
dans la pratique, de donner a lingénieur des fgnements extrémement utiles. Afin de

compléter nos résultats, plusieurs directions désucomplémentaires pourraient étre suivies.
Deux principales voies peuvent étre envisagéegauce

» Travaliller a I'échelle microscopique, afin de siifipf le modéle existant et ainsi
obtenir des temps de calcul acceptables afin dseéan calcul de dimensionnement
des structures.

» Travailler a I'’échelle macroscopique en utilisaotra modele élasto-viscoplastique
couplé a une loi d’homogénéisation el est nécessaire a ce niveau de faire appel a
des techniques plus élaborées (maillage adaptatifveeau de chaque impulsion laser,
obtention accélérée d'un état quasi-stationnaikguction de modéles...) et,
probablement, a une intégration explicite, afirdarinuer significativement les temps
de calcul.
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Annexe 1 : Présentation des différentes attagues ch  imiques

Il existe de nombreuses attaques chimiques quigtéent de révéler les différentes phases du
TAG6V. Nous avons listé ci-dessous les attaqueglles courantes pour ce type de matériaux.
Un comparatif a permis de retenir deux attaquepllesefficaces pour notre étude.

Voici ci-dessous les différentes attaques utiliggms le TAGV :
» Attaque Krolls :

10 ml acide fluorydrique
30 ml acide nitrique
50 ml eau

» Attaque courante TAGV :

96 ml H20

4 ml HNO3

4 ml HF

4 ml H202

(Il faut rajouter quelques gouttes d'eau oxygén@atachaque utilisation)

» Attaque phasea (sauce lactique) :

55 ml acide lactique
2 ml HF
100 ml H20

» Attaque phasep :

85 ml H20
7 ml HF
8 ml HNO3

Pour notre étude, nous avons utilisé I'attaque @lhagui permet de révéler des zones de
recuit dans la zone fondue, et I'attaque appelagague phasp » qui permet d’obtenir un
bon contraste entre la phaset la phasg.
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Annexe 2 : Calcul de diffusion des éléments d’allia  ge

Il faut déterminer pour chaque élément d’alliagmérgie d’activation. On sait que la distance
de diffusion du vanadium s’écrit de la fagon sutean

=
D, = D0, xexp - —Y—
v =D0, RxT

Avec :

R la constante molaire des gaz : R=8,314510 J/Kjol.
T la température,

Et Q I'énergie d’activation en kJ/mol

Dy_ofQ &JH V_RlexTZIn(Dvl
1

=113761) / mol
D,, RT, RT,

v2

On obtient comme énergie d’activation pour le vamad113 761 J/mol, ce qui permet
d’écrire I'équation de la distance de diffusionfenction de la température.

DO, = _ 5 = 465107°

=)
RxT

D, = 465.10° xexr{

_113761)
RxT

On fait de la méme maniere pour I'aluminium et dmient comme énergie d’activation pour

'aluminium 215 040 J/mol, la distance de diffusida I'aluminium s’écrit de la maniére
suivante :

DO, =— P - g86610°"

RxT

D, = 865107 x exr{

~ 21504(3
RxT
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Pour le titane, on obtient comme énergie d’actoratl64 102 J/mol et donc la distance de
diffusion du titane s’écrit de la maniére suivante

DO = Pv 649107

ti exq_ Q j
RxT

D, = 649107 x exr{

~ 164102j
RxT
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Annexe 3 : Géométrie des éprouvettes de dilatométri e

A — Eprouvette tubulaire de dilatométrie avec mesl@ résistivité :

30

[
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B — Eprouvette de dilatométrie GLEEBLE :
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Annexe 4 : Géométrie des eéprouvettes thermomécaniqu  es
A — Eprouvette cyclique pour machine MTS
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B — Eprouvette de traction / relaxation pour maehvayes
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C — Eprouvette cyclique pour machine Mayes
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D - Eprouvette thermomécanique DITHEM :
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Annexe 5 : Présentation des machines d’essai mécani  que

A - Simulateur d’essais thermomécaniques DITHEM :

Le simulateur d’essais thermomécaniques DITHEM geriretudier les phénomeénes couplés
thermiques, mécaniques et métallurgiques (et l@ractions) mis en jeulors du traitement
thermique et thermomeécanique des matériaux en [Hudise.

Caractéristiques :

- Chauffage par induction : inducteur modulable

- Cycle de chauffage M<100°C/s

- 3 types de thermocouples :

J(20 & 700°C), K(-200 & 1100°C), S(0 a 1550°C)

- Mesure de déplacement du vérin : capteur LVDT &20
- Mesure de la déformation : capteur LVDT +5 mm

- Vgéformationjusqu’a 2.10st

- Maintien sous contrainte : vérin hydraulique @®@ DaN
- Eprouvettes @ 6 mm : alliages de titane

- Essais mécaniques sous vide ou sous atmosphdrélée : Hélium, Azote
- Mesure de résistivité

- Vide primarie (pompe & palettes) : 3*htbar

- Vide secondaire (pompe turbomoléculaire) : Zrhbar
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B - Machine électromécanique Mayes de capacité NOPKur les essais sous atmosphere
d’azote (essai traction / relaxation) jusqu’a 1620°
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C - Machine MTS hydraulique de capacité 100KN plesressais cycliques réalisés sous air
jusqu’a 900°C
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Annexe 6 : Résultats des essais thermomécaniques

Cette annexe présente les résultats des essaiectiert compression, de traction relaxation et
de traction simple aprés traitement thermique, datémau de base et de la structure
martensitique. Ces essais sont réalisés de la tataopg ambiante jusqu'a 1020°C pour
différentes vitesses de déformation.

Essais mécaniques du TA6V de base (structur@) :

A — Essais a température ambiante

Essai cyclique a amb (10-3s-1)

| e |
s
yayd
o
V

Contrainte en MPa
f=3

Deformation
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1000

Essai de relaxation a amb (10-3s-1)
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400
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B — Essais a 200°C
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C — Essais a 400°C
Essai cyclique a 400°C (10-3s-1)
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D — Essais a 500°C
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E — Essais a 550°C
Essai cyclique a 550°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

nf:‘

=

=

@

3

=

E 15 1|3
=
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]

Deformation en %
Essai de relaxation a 550°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

=

E -1 1[5
E

200

&

Déformation en %

——10-45-1 =gr=10-35-1 ==t==10-2s-1
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Contrainte en MPa

F — Essais a 600°C

Essai cyclique a 600°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

00

D.F:'
=
=
@
@
=
= 1{5
b
=
=1
]
Deformation en %
Essai de relaxation a 600°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)
-1.5 15

Déformation en %

——10-45-]1 =r=10-35-1 =t==10-2s-1
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G — Essais a 700°C

Essai cyclique a 700°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

[--] 2 I:‘
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S 100

LW =306
Deformation en %
—10-5s-1 —#—10-4s-1 —6—10-3s-1 =8—10-2s-1
Essai de relaxation a 700°C (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)
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w
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£ T T
‘= -15 0.5 1 15
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B
;-f"f

o

Déformation en %

o 10-45-]1 =tr=10-35-] ==t==10-2s-1
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H — Essai a 750°C

Essai cyclique a 750°C (10-4s-1, 10-3s-1, 10-25-1)

Contrainte en MPa

nn

Deformation

m— 4] 1035 ] 10251
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| — Essais a 800°C
Esszai cycligue a 300°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1, 10-1s-1)
100
[
B
=
g
2
‘13 15
S
]
Deformation en %
10-3s-1 10-4s-1 10-3s-1 10-2s-1 10-1s-1
Essai de relaxation a 800°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-25-1)
by ]
" YYYwYYTS 1
=
=
)
ol
‘E T T
‘= -1s5 0.5 1 15
o
H
< E—— ﬂ

Déformation en %

—10-45-] =—tr=10-35-]1 =t==10-25-1
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J — Essais a 900°C

Essai cycligue a 900°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-25-1)

&
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Deformation en %
=—10-55-] =t=]10-4s-] =+=10-35-1 ===10-25-1
Essai de relaxation a 900°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

E

=

@

ol

‘E T d
= 15 0.3 1 15
e

B
<

Déformation en %

—10-45-] =tr=10-35-1 =t==10-2s-1
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K — Essais a 950°C
Essai cyclique a 950°C (10-4s-1, 10-3s5-3, 10-25-1)
ot b dTT T
M
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=

=

=

&

2

= r T

'E -1, Q5 1 115
=

2

S

Deformation en %
—10-4g-] =te=]()-35-] =—t==1]10-251
Essai de relaxation a 950°C (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

=

‘:"j -1, 15
g
3

g0
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Déformation en %

w—10-45-]1 =—br=10-35-1 =—=10-2s-1
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L — Essai a 1020°C

Essai de relaxation a 1020°C pendant 30s {10-3s-1)

h

Contrainte en MPa

e

Temps en s
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Essais mécaniques du TA6V martensitique (pldse
A — Essai a température ambiante
Essai cycligue a I'ambiante (10-3s-1)
915 -o;m / o:olos u.lm 0,015

Contrainte en Mpa

Déformation
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B — Essais a 200°C

Contrainte en Mpa

Contrainte en MPa

Essai eyclique a 200°C (10-3s-1)

1800
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£
- / /
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Q15
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/ enn
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100

Déformation

Essai de relaxation i 200°C pendant 60s (10-3s-1)
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200
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/ e

/ £00

1000
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C — Essais a 400°C

Essai eyelique a 400°C (10-3s-1)

400

/

~

a4

15 -1

Contrainte en MPa

y / »

/

0
TMf
/
-

[

[ 7%}
o

Deformation en %

Essai de relaxation & 400°C pendant 60s (10-3s-1)

Contrainte en MPa

Déformation en %0
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D — Essais a 500°C

Essai cyclique a 500°C (10-3s-1)

0415 0,01

Contrainte en MPa

/ 0,005 0,01
Ta al
/

BO0

Deformation

Essai de relaxation a 500°C pendant 60s (10-3s-1)

04915 <001

Contrainte en MPa

0,005 0,01

\

200

Déformation
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E — Essais a 600°C
Essai cyelique a 600°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s5-1)
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=

3

&

| -
= 1S 1fs
=

=

=

BM
Deformation en %
o 10-55-]1 =—r=10-ds-] =t=10-35-] =F=10-25-1
Essai de relaxation a 600°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)

=

=

L
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‘E T

= 15 -1 15
-

g
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Déformation en %

=10-4s-1 =tr=10-35-1 =0=10-2s-1
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F — Essais a 700°C

Contrainte en MPa

Contrainte en MPa

Essai cyclique a 700°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-25-1)

0 //
-1 /Z/(g,s 15
100
y24a
Deformation en %
—10-35-1 =tr=10-435-1 ==10-35-1 =S=10-25-1
Essai de relaxation a 700°C pendant 60s (10-4s-&, 10-3s-1, 10-2s-1)
-15 15

Déformation en %

w—10-45-1 =—fr=10-35-1 ==t=10-2s-1
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G — Essais a 800°C
Esszai cycligue a 300°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-35-1,10-25-1)
e darul
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Deformation en %
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Essai de relaxation a 800°C pendant 60s (10-4s-1, 10-3s-1, 10-25-1)
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g
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Déformation en %
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H — Essais a 900°C

Essai eyelique a 900°C (10-5s-1, 10-4s-1, 10-3s-1, 10-2s-1)
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Deformation en %
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Annexe 7 : Essai DITHEM

A — Essai a 800°C

Essai de traction a 800°C aprés traitement thermique

140
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B — Essai a 700°C
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C — Essai a 600°C

Essai de traction i 600°C aprés traitement thermique
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Cette annexe présente les résultats de I'identidicadu modele numérique présenté dans le
mémoire et entreprise avec le code de calcul ZeBuLbtdentification est réalisée pour le

Annexe 8 : identification

matériau de base et pour la structure martensitiguEAGV.

Identification du TA6V de base (structurer ) :

A — Essais a température ambiante

Essai cycliqgue a Température ambiante (Courbe Bwpéatale «en pointillé sur le

graphique » + simulation)

1000

800 F

600 F

400 F

200

-200 F

Contrainte en MPa
o

-400 }

-600 F

-800 F

-1000

10-3s-1 exp.
. 10-3s-1 si[n.

+

-0.015

-0.005

0
Deformation

0.005 0.01

0.015
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Essai de relaxation a Température ambiante (Coarp&rimentale «en pointillé sur le
graphique » + simulation)

900 L L L

800 F

700 F

600 F

500 F

400 F

Contrainte en MPa

300 F

200 F

100

10-3s-1 exp. +

0 . . 10-3s-1 si_m.

-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation
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B — Essais a 400°C

Essai cyclique a 400°C (Courbe expérimentale «oamtiié sur le graphique » + simulation)

600

400 F

200 F

-200 F

Contrainte en MPa

-400 }

-600 F

10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_800 Il Il Il Il

-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation

Essai relaxation a 400°C (Courbe expérimentale <«pemtillé sur le graphique » +
simulation)

600 L L] L] L] L]
500 F .
s 400 o
o
=
c
()]
L 300 F o
[
I
<
@]
O 200k o
100 F .
10-3s-1 exp. +
0 . . . 10-3s-1 si_m.
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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C — Essais a 500°C

Essai cyclique a 500°C (Courbe expérimentale «oamtijé sur le graphique » + simulation)

600 L L L] L] L]
400 F 1
o 200 p b
o
=
c
(D)
g oF -
C
I
€
[@]
O -200 F 4
-400 F 1
10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_600 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 500°C (Courbe expérimentad® @ointillé sur le graphique » +
simulation)

600 L L L L] L]
400 F L
o 200 p b
o
=
c
()
) OF L
C
©
IS
[@]
O -200 f L
-400 L
10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_600 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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D — Essais a 550°C

Essai cyclique a 550°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

600 L] L] L] L] L]
400 f -
c 200 F o
o
=
c
(O]
g oF -
£
g
<
o
O -200 F 10-2s-1exp. + "
10-3s-1 exp.  x
10-4s-1 exp. =
10-5s-1 exp.

-400 F 10-2s-1 sim. —— 1
10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim, ——
10-5s-1 sim.

_600 Il Il Il Il Il

-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 550°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

600 L] L] L] L] L]
400 F L

c 200 F o

o

=

c

[¢}]

2 OF -

=

o

IS

@]

O -200 F -
10-2s-1 exp. +
10-3s-1 exp.  x

-400 10-4s-1exp. = 1
10-2s-1 sim.
10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_600 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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E — Essais a 600°C

Essai cyclique a 600°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

500 L L L L L
400 F -
300 f -
200 -
©
o
= 100 F -
c
()
2 OF -
c
[
€ -100 F -
3 10-2s-1
-2s-lexp.  +
-200 F 10-3s-1 exp.  x '
10-4s-1 exp. =
-300 F 10-5s-1 exp. -
10-2s-1 sim. ——
10-3s-1 sim. ——
-400 10-4s-1 sim. ——
. 10-5s-1 sim.
_500 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 600°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

500 L L L L +++I+
400 } .
300 f -
200 F -
©
o
= 100 F -
c
()
Q ok -
c
&
€ -100 -
O
@)
-200 F -
10-2s-1 exp. +
-300 F 10-3s-1 exp. x -
10-4s-1 exp. =
10-2s-1 sim.
-400 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
-500 .
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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F — Essais a 700°C

Essai cyclique a 700°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

400 r r r r r
300 f -
200 -
&
s 100 F -
c
(O]
g OF -
c
[
& -100 F .
O 10-2s-1 exp. +
10-3s-1 exp.  x
-200 F 10-4s-1 exp. = 1
- 10-5s-1 exp.
Tttt 10-2s-1 sim. ——
-300 F PP L 10-3s-1 sim. —— 1
10-4s-1 sim, ——
10-5s-1 sim.
_400 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

~

Essai cyclique a 700°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

400 r r r r r
300 | PRI L AR .
200 F -
g
s 100 f -
c
(]
2 oF -
c
[
& -100 F .
O
-200 F +* 10-2s-1exp. + 1
10-3s-1 exp.  x
Lt 10-4s-1 exp. x
-300 + +++++++++++"‘ 10-2s-1 Sim- b
KT TR b 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_400 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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G — Essais a 800°C

Essai cyclique a 800°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

250 r r r r r
200 F -
150 f .
100 -
«
o
= 50 .
c
(O]
2 oF -
c
[
€ S0F [fx]. "
o W
3 Cpefn kX EREEE o 10-05-1 exp. ¢
-100 F xX o
10-3s-1 exp.  x
XXXX 10-4s-1 exp. =
150 } O 10-55-1 exp. ]
10-2s-1 sim. ——
+ +.|.++"‘+ 10-3s-1 sim. —— i
-200 ettt 10-4s-1 sim. ——
250 . . . 10-5s-1 sim.
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 800°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

250 Y Y Y Y Y
200 F . g op b HEE R AR SR i
+
150 F xxxxxxx,«xxxxxxxxx ]
+ x
100 k > o
« X
% 0 OO O
50 k i
c
o
2 o} -
c
I
< -50 -
8 " " "] » » ®
-100 k / i
x x X 10-2s-1 exp. +
-150 k ix x x X X x x X x XX ++‘_LO-3$-1 exp. x b
,++" 10-4s-lexp. =
sttt 10-2s-1 sim. i
-200 :++++++++++++++++++“"‘ * 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_250 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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H — Essais a 900°C

Essai cyclique a 900°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

100 Y Y Y Y Y
80 5 =
60 5 =
40 b .
©
a
= 20 k .
c
(]
o oF -
c
I
e -2F -
[}
@) +
-40 k M o
»
-60 . i
10-2s-1 sim, ——
80 k + T 10-3s-1 sim. —— |
FPPLL L 10-4s-1 sim. ——
e 10-5s-1 sim.
_100 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 900°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

100 . . . . _
+ + H+++++++++++++++++++
80 * +
r
or KXXXXXHK X X X X X X X X X L b
K
40 ]
i
g
= 20 STIEEHET * i
g
2 oF .
c
I
I= -20 - " ” i
S
40 ]
x 1 exp. +
60 k :xxxxxxxxxxxxxx -leXB. . ]
-4s-1 exp. =
.80 k ,+10-2s-1 sim. i
+*" 10-3s-1 sim, ——
100 +.++++++++++.++++++++++:++““"+++ . 10—4S—lsi_m. —
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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| — Essais a 950°C

Essai cyclique a 950°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

60 L] L] L] L] L]

20 F

Contrainte en MPa
o

]f;“”""’gl‘::;-----

-20 5 + o
XX +
xxxxxxxx"xx + 10-29-1 exp. +
xxxxxxxxxxxxxxx"""xx -1 eXB. x
-40 0-4s-lexp. = 1
10-2s-1 sim.
+ 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_60 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 950°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

60 L] L] L] L] L]

e LR R R R R L L L LR
+

+ +

40 f

2 F

Contrainte en MPa
o

20 B -
3 x
xxxxxxxxx"xxxxx
40 F 4 lexp. + 1
,10-3s-lexp.  x
. ++++++++++“+ 10-2s-1 sim.
50 AHErRERbE LS R ERRERT 10-3s-1 sim. ——
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation



237 Annexes

Identification du TA6V martensitique (phag® :
A — Essai a température ambiante

Essai cyclique a Température ambiante (Courbe Bwpéatale «en pointillé sur le
graphique » + simulation)

1000 r r r Y Y
800 F |
600 F
400 F
200 F

ok

-200 F

Contrainte en MPa

-400 }

-600 F

800 10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_1000 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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B — Essai a 200°C

Essai cyclique a 200°C (Courbe expérimentale «oamtiié sur le graphique » + simulation)

800 L L L L] L]

600 F -

400 F -
&
S 200 F -
c
()
L OF -
C
©
5 -200 f 4
(@]

-400 F -

_600 5 =

10-3s-1 exp. +
T T 10-3s-1 sim.
_800 &% Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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C — Essais a 400°C

Essai cyclique a 400°C (Courbe expérimentale «oamtiié sur le graphique » + simulation)

800 L] L] L] L] L]

600 F

400 F

200 F

-200 F

Contrainte en MPa
o

-400 }

-600
10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_800 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation

Essai de relaxation a 400°C (Courbe expérimentad® @ointillé sur le graphique » +
simulation)

800 L] L] L] L] L]

600 F

400 F

200 F

-200 F

Contrainte en MPa
o

-400 }

-600
10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_800 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation
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D — Essais a 500°C

Essai cyclique a 500°C (Courbe expérimentale «oamtijé sur le graphique » + simulation)

800 L] L] L] L] L]

600 F

400 F

200 F

-200 F

Contrainte en MPa
o

-400 }

-600
* 10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_800 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation

Essai de relaxation a 500°C (Courbe expérimentad® @ointillé sur le graphique » +
simulation)

800 L] L] L] L] L]

600 F

400 F

200 F

-200 F

Contrainte en MPa
o

-400 }

-600
10-3s-1 exp. +
10-3s-1 sim.
_800 Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015
Deformation
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E — Essais a 600°C

Essai cyclique a 600°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

800 L] L] L] L] L]
600 F -
400 F -
g
s 200F -
c
(O]
g oF -
c
[
S -200 F .
O 10-2s-1 exp. +
10-3s-1 exp.  x
-400 F 10-4s-1 exp. = 1
10-5s-1 exp.
10-2s-1 sim. ——
-600 J 10-3s-1 sim. —— 1
10-4s-1 sim, ——
10-5s-1 sim.
_800 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 600°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

800 L] L] L] L] L]
600 f -
400 F -
g
s 200F -
c
(]
2 OF -
c
[
S -200 F .
O
-400 F 10-2s-1 exp. + 1
10-3s-1 exp.  x
10-4s-1 exp. =
-600 F 10-2s-1 sim. .
10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
_800 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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F — Essais a 700°C

Essai cyclique a 700°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

500 L] L] L] L] L]
400 F -
300 F L
200 F -
©
o
= 100 f -
c
(]
] OF L
c
I
€ -100 F L
8 10-2s-1
-2s-1 exp. +
-200 F 10-3s-1 exp.  x '
10-4s-1 exp. =
-300 10-5s-1 exp. o
10-2s-1 sim, ——
10-3s-1 sim, ——
-400 10-4s-1 sim. ——
10-5s-1 sim.
_500 Il Il Il Il Il
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 700°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

500 L L L L L
+++++++++++++++
+
400 F s 4ttt | -
j x X X X %X %X X ;
300 f -
200 B Xx - » » »* o
6_5 * -
+ "
= 100} o .
c g’
() ™
L 4
% OF A » -
g .
c -100 F x -
o o x
@) " *
-200 F - - * £ 3 n x -
x % 10-2s-1 exp. +
-300 F T £ 10-3s-1 exp.  x L
Fxxx X x = 10-4s-1 exp. =
' T+t 10-2s-1 sim. i
400 sttt 10-3s-1 sim. ——
VPPPETLL LA 10-4s-1 sim. ——
_500 'l 'l 'l 'l 'l
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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G — Essais a 800°C

Essai cyclique a 800°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

300 L] L] L] L] L]
200 F -
c 100 F o
o
=
c
(O]
g oF -
c
[
<
o
O -100 F 10-2s-1exp. + "
10-3s-1 exp.  x
10-4s-1 exp. =
XXXXXXX 10-5s-1 exp.
200 } oot 10-2s-1 sim, —— -
by 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim, ——
300 . . . ., 10-5s-1 sim.
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 800°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

300 L] L] L] L] L]
200 F i o
x X X X X X X XL
g 100f . .
=
c
(]
] OF o
=
o
<
[}
O -100 f * L
X +
10-2s-1 exp. +
+"10-3s-1exp. %
-200 F ,+% 10-4s-lexp. = 1
’ Latttt 10-2s-1 sim.
++++++++++++++++++++“‘+ 10-3s-1 sim. ——
10-4s-1 sim. ——
-300 A A A H
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation
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H — Essais a 900°C

Essai cyclique a 900°C (Courbes expérimentales qeimtillé sur le graphique » +
simulation)

150 r r r r r
100 -
© 50 .
o
=
c
(O]
2 oF -
c
[
=
S 3
O 50k 10-2s-1 exp. + 1
10-3s-1 exp.  x
10-4s-1 exp. =
10-5s-1 exp.
-100 f — 10-2s-1 sim. —— 1
PR 10-3s-1 sim. ——
R 10-4s-1 sim. ——
150 . . . ., 10-5s-1 sim.
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation

Essai de relaxation a 900°C (Courbes expérimentales pointillé sur le graphique » +
simulation)

150 v . _ _ .
$ ot b R R R L
+
100 F + X ]
4
e X X X X X 3
© 50 F ]
[a
=
c
()
g o} _
c
[
<
o
© -50F ]
itxxxnn +S+_1exp. .
10-3s-1 exp.  x
-100 F 4 +++ 10-45_1 eXp. ‘ -
) ++++++++++""++ 10-2s-1 sim.
+++++++++++++++ 10_35_1 Sim.
150 L 2 . 10-4s-1 sim. ——
-0.015 -0.01 -0.005 0 0.005 0.01 0.015

Deformation



