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Résumé

L’objectif de cette étude est la détermination d’une carte de champs de déplacements et de
déformations (2D), suite a un essai de traction sur une éprouvette soudée d’un acier inoxydable
austenitique du type AISI 316L. Une machine de traction assistée par un logiciel de corrélation
d’image nommé « DaVis» a été utilisée. Ce logiciel va comparer deux images successives et
nous fournit les déplacements des différents points dans la soudure. Il calcul également les
déformations locales dans les différentes zones de la soudure. Les résultats obtenus montrent
que ces déformations sont faibles dans le métal de base, elles sont de plus en plus importantes en

s’approchant de la zone fondue.

Mots clefs : Acier inoxydable austénitique 316L, soudage, déformation, corrélation d’images.

Abstract

The aim of this study is to determinate the map of displacements and deformations (2D) field,
which seem in traction test about tube welded of austenitic stainless steel (AISI 316L). We used
for this a traction machine assisted by image correlation software « DaVis» which is used to

compare two successive images displacements for various points in molten zone.

The results obtained show that deformations are weak in the base metal, and it become strong

when we near to the molten zone.

Keys words: austenitic stainless steel 316L, welding, deformation, image correlation.
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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Les aciers inoxydables vus de leurs caractéristiques physiques, mécaniques et métallurgiques

etc., sont utilisés dans d’innombrables  domaines : vie quotidienne, industrie, nucléaire,
pétroliere,  mecanique, hydraulique, agroalimentaire, chimie, transports, medecine et

chirurgie...

En effet, les aciers inoxydables austénitiques possédent une bonne résistance a la
corrosion, ainsi que de bonnes propriétés mécaniques depuis la température de |’azote
liquide jusqu’a 650°C environ. Ils ont une forte capacité d’écrouissage et sont ductiles. Par
ailleurs, ils sont soudables par tous les procédés conventionnels. Ils constituent donc des
matériaux de structure particuliérement intéressants et sont trés largement employés dans

I’industrie chimique et I’industrie de I’énergie.

D’autre part, le soudage présente la méthode la plus utilisée pour I’assemblage des
installations industrielles, I’opération de soudage est réalisée, soit par chauffage, soit par
intervention de pression soit par I’un et I’autre, avec ou sans emploi d’un produit d’apport dont

la température de fusion est du méme ordre de grandeur que celle du matériau de base.

Dans cette optique, la détermination de champ de déplacements et de déformations par la
technique de corrélation d'image lors de I'essai de traction sur I’acier inoxydable austénitique
316L soudé, rendue possible par le développement de fortes puissances de calcul, est devenue
un outil particulierement intéressant pour predire les contraintes résiduelles et les déformations
dans le matériau étudié.

Donc L’objectif actuel du travail est de déterminer la carte des déplacements et des
déformations en utilisant un logiciel approprié.

Outre cette introduction et la conclusion, ce mémoire présente deux grandes parties et des
annexes :

La premiere partie constitue une étude bibliographique. Elle-méme divisée en quatre
chapitres :

e Le premier chapitre constitue un bref rappel sur les aciers inoxydables, on y aborde
entre autre les éléments et diagrammes de phases, et la description des différents
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familles d’aciers inoxydables, ainsi que la fabrication et les traitements thermiques des
aciers inoxydables.

e Le deuxiéeme chapitre, est consacré a la description de quelques éléments de métallurgie
de soudage et traitements thermiques des aciers inoxydables austénitiques.

e Alors, que Le troisieme chapitre est associé a la soudabilité et le comportement
thermomécanique de [I’acier AISI 316L.

e Dans Le quatrieme chapitre nous présentons les techniques de détermination des
champs de déformations et de contraintes dans les aciers subissant un essai de traction
(dans un objectif de détermination des déformations).

La deuxieme partie concerne I’approche expérimentale de notre travail, elle comporte
aussi deux chapitres :

e Dans le chapitre «procédures expérimentales », nous présenterons le matériau sur lequel
notre étude a été réalisée ainsi que la description des modes opératoires de toutes les
techniques expérimentales utilisées.

e Dans le chapitre « résultats et interprétations» nous regroupons les résultats obtenus par
la courbe de traction et par le logiciel de corrélation d’images « DaVis» ainsi que les
interpreétations.

ENSP-ALGER 2



Partie 1

Etude Bibliographique

L’objectif de cette partie est de faire le point sur 1’état des

connaissances concernant les aciers inoxydables, et les aciers
inoxydables austénitiques en particulier, et aussi sur les
techniques de mesure de champs de déformations.

Des aspects genéraux concernant les aciers inoxydables sont
tout d’abord présentés ainsi que les éléments principaux de leur
composition chimique et leur classification, et la fabrication de
ces matériaux. Le chapitre deux consacré a la metallurgie des
aciers inoxydables austénitiques. La soudabilité et le
comportement thermomecanique des aciers inoxydables
austénitiques de type AISI 316L sont étudiés au troisieme
chapitre. Enfin, les différentes technigues de mesure de champs
de déformations cléturent cette étude bibliographique
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CHAPITRE 1
LES ACIERS INOXYDABLES

I.1. Généralités

Les aciers inoxydables sont des alliages métalliques a base d’acier (alliage : fer-carbone) qui
doivent contenir au moins 10,5 % de chrome et des ¢léments d’alliage comme le carbone, le
nickel, le molybdéne, le silicium, etc. Selon le pourcentage de ces ¢léments, la structure d’acier
en condition d’emploi sera martensitique, austénitique ou ferritique.

La principale propriété des aciers inoxydables est leur excellente résistance a la corrosion.
Cette propriété donne au matériau une durée de vie quasi exceptionnelle dans la trés grande
majorit¢ des milieux. A cette propriét¢ fondamentale, s’ajoutent les caractéristiques
mécaniques intéressantes comme la résistance mécanique, la ductilité et la ténacité [1].

L’acier inoxydable est donc considéré comme le matériau de choix dans les domaines
alimentaire, médical, ménager et nucléaire etc.

I.1.1. Eléments et diagrammes de phases
I.1.1.1 Diagrammes de phases

Les aciers inoxydables présentent une grande variété de structures et de propriétés. L une des
raisons principales est liée au fait que le fer, 1’¢lément majoritaire, posséde trois variétés
allotropiques entre le zéro absolu et sa température de fusion (tableau I.1).

Intervalle de température Symbole Structure cristalline
jusqu’a 910°C Fe(a) Cubique Centré
910 - 1400°C Fe (y) Cubique a Faces Centrées
1400 - 1538°C Fe (8) Cubique Centré

Tableau 2.1- Variétés allotropiques du fer pur

Une troisieme forme cristalline apparait lorsque la pression extérieure est suffisamment
¢élevée, c’est le fer de type € de structure hexagonale compacte [2], comme indique la figure I.1:

ENP-ALGER 3



Partie I: Etude bibliographique
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Figure I.1-Diagramme d’équilibre du fer pur [2]
1.1.1.2 Diagrammes d’équilibre des phases

A) Systéme fer-carbone

Le carbone est 1’¢élément non métallique indispensable a tous les aciers. Le diagramme Fe-C
est bien connu (figure 1.2) et présente, a 1’état solide, le polymorphisme du fer. Il
s’agit d’un €élément gammagene puissant qui favorise trés fortement le domaine de la solution
solide d'insertion du carbone dans la structure austénitique du fer. Pour des raisons de
résistance a la corrosion, la teneur en carbone des aciers inoxydables est dans la plupart des cas
maintenue trés basse.

. °C

Liquide

1250

1'1({‘1 O

Lédébuniie

————.

a+ Fe3C

T g oT 5 T % T Y,
émentite o

L

L ST
Ferrite + Perlite= Perlite + (

Figure 1.2- Diagramme d’équilibre Fe-C [2]

Le carbone est majoritairement en solution. La solubilit¢ maximale du carbone dans
l'austénite est de ’ordre de 2% a la température du palier eutectique alors qu’elle est
moindre a 0,1% dans la ferrite a (palier eutectoide) et dans la ferrite d(palier péritectique).

ENP-ALGER 4



Partie I: Etude bibliographique

B) Systéme Fer — Chrome

Le chrome est la cause de la passivation des aciers et constitue au-dela de 11%
'é1ément d'alliage essentiel des aciers inoxydables. Le diagramme de phase Fe-Cr (figure 1.2)
montre que l'étendue du domaine austénitique diminue si la teneur en chrome augmente. Le
chrome est un ¢lément alphagene. Au dela de 11 a 13%Cr, le métal est entierement
ferritique. A plus basse température, le diagramme Fe-Cr montre l'apparition d’une nouvelle
phase, la phase c. Cette phase intermétallique riche en chrome, quasiment 50%, est
extrémement dur et a pour effet principal de rendre 1'alliage trés fragile.

Teneur en chrome (% atomique)
1 20 0 40 50 &0 0 a0 00
el T T T T T T T 1 T
N0 o f1e00°C
asl ! -
1600 e f="ct L
~—— 1 |22% | = .
5 1506 °C
@ 1400 | J400 °C 1 1 + = o ferrite
2 -t EAY _ ¥ austénity
i X @ phase g
£ 100 . L liquids
= ¥
1000 ——12% 13%
Moec
[ 8%
L 820°C
500 Laby_]880°C B Bt
710 T | As%
ars [ o arg
o0 | [ [l . .
Fe 10 20 30 40 B0 =1 70 80 a0 Cr
Teneur en chrome (% en masse)

Figure 1.3— Diagramme d’équilibre des alliages binaires fer-chrome [3]

C) System Fer-Chrome-Nickel

Le nickel, élément gammagene, ¢élargit le domaine d’existence de la phase austénitique. La
figure 1.4 qui est une coupe du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni montre le déplacement de la
boucle y vers les teneurs élevées en chrome lorsqu’on augmente la teneur en nickel. L’effet
gammagene du nickel est cependant beaucoup plus faible que celui du carbone [4]. Si, par
convention, I’effet gammagene du nickel est affecté d’un coefficient égal a 1’unité, celui du
carbone est généralement affecté d’un coefficient égal a 30[5].

1600 . , . 1300 —
1400 ——T — Feriite /" —
- . T aoud 8 /S 7
o 1300 o ey ~— . 1ooa T
5. t, Fa | & f Austenite
i 1200 : . e \ 7\ L
¥ : ¥ \ & VPN
2 1100 | / \ AT FEd g NN Stabilits eroissante
E_ 0% Ni :| 4% Ni 2% Ni | E '\\ L - de I'austénite
~ 1000 / a0 ——
400 - - - S
' Ferrite & ou o
800 T ! 1 250 i
0 5 0 15 20 25 0 E L)
Teneur en chrame (% en massel Teneur en nickel % en masse)
Figure 1.4 — Coupes du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni Figure L.5- Structure a I’équilibre d’un

pour des teneurs croissantes en nickel. acier a 18 % de Cr a bas carbone
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Pour un alliage contenant 18 % de chrome (le plus représentatif des nuances austénitiques), on

montre (figure 1.5), que si la teneur en nickel reste inférieure a environ 2 %, la structure
demeure ferritique dans tout I’intervalle de température. Au-deld d’une teneur en nickel de 2
%, on observe I’apparition d’une structure biphasée a + y dite austénoferritique. Au-dela
d’environ 4 % de nickel, le domaine d’existence de 1’austénite y s’¢largit depuis la température
de fusion jusqu’a environ 500°C pour des teneurs en nickel de I’ordre de 8 a10 %.

1.1.1.3 Les éléments d’alliage

Les éléments d’alliage, et leurs proportions, peuvent modifier le diagramme d’équilibre Fer-
Carbone. Ils peuvent étre regroupés en deux familles:

< la premiere est la famille des ¢léments alphagenes. Ils favorisent la prépondérance a
température ambiante d’une structure cristallographique cubique centrée. Ce sont
notamment : le chrome, le molybdéne, le silicium, le titane, le niobium, le vanadium, le
tungstene, I’aluminium et le tantale.

< la seconde est la famille des ¢éléments gammagénes. Ils favorisent la prépondérance a
température ambiante d’une structure cristallographique cubique a faces centrées. Ce
sont notamment : le nickel, le carbone, 1’azote, le cobalt et le manganése

a. molybdéne : C’est un élément formateur du fer alpha il améliore la résistance a la corrosion
des aciers inoxydables en milieu réducteurs. En présence d’ion halogéne, il améliore en
particulier la résistance a la corrosion par piqires. De plus il augmente la résistance mécanique
a chaud [5].

b. Silicium : C’est un élément également formateur de fer alpha, il a amélioré la résistance a
I’oxydation a chaud. A teneurs élevées et dans certains conditions il augment la résistance a la
corrosion par exemple en milieux concentrées d’acide nitrique.

c. Vanadium : Formateur de fer alpha (ferrite), intervient qu’en faible quantité dans les aciers
martensitiques au chrome par formation du carbure pour rendre les aciers martensitique au
chrome par formation des carbures pour rendre les aciers insensibles a la surchauffe. De plus il
¢léve la résistance mécanique a chaud.

d. Titane: C’est un formateur de ferrite. Il se combine dans les aciers ferritiques et
austénitiques, avec le  carbone pour former un carbure de titane et avec I’azote pour former
un nitrure de titane dont 1’existence rend ’acier insensible a la corrosion intercristalline.

e. Niobium : Il s’agit d’un formateur de ferrite, il se combine également avec le carbone dans
les aciers au Cr et au CrNi et s’oppose a la corrosion inter granulaire.

f. Manganése : Il stabilise le fer gamma et n’a pas d’influence reconnue sur la résistance a la
corrosion. Il rend plus difficile la transformation de 1’austénite en martensite alpha dans les
aciers CrNi et lors de sollicitation mécanique aux basses températures.
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g. Azote :  Stabilisateur d’austénite. Il agit comme le carbone. La stabilité¢ de I’azote augment
dans les aciers au Cr et au CrNi avec ’accroissement de la teneur en caractéristique mécanique
sons compromettre de la ténacité.

h. Cuivre : il est additionné aux aciers austénitiques dans des cas particulier pour améliorer la
résistance a la corrosion ou pour accroitre I’aptitude a la frape a froid.

i. Soufre : il améliore I’usinabilité par enlévement des de copeaux. L’augmentation de la teneur
en S conduit cependant a mettre en cause la résistance a la corrosion ce qui est a considérer
lors du choix des aciers dans certains conditions de sollicitation.

I.1.2 Classification des aciers inoxydables

Les aciers inoxydables constituent une grande famille d’alliages métalliques qui ont tous en
commun de posséder du fer et du chrome. Suivant leur teneur en chrome et les traitements
métallurgiques qu’ils ont subis, ils présentent une large gamme de propriétés. Dans la suite,
nous allons brievement décrire les différentes structures d’aciers inoxydables [6] :

1.1.2.1 Aciers inoxydables martensitiques

Comme pour tous les aciers non ou faiblement alliés, le carbone joue un réle fondamental.
Pour ces aciers, la teneur maximale en carbone est limitée a 1,2 %. Leur teneur en chrome est
comprise entre 11,5 et 18 %, et ils peuvent contenir jusqu’a 6 % de nickel et jusqu’a 1,5 % de
molybdéne [2].

1.1.2.2 Aciers inoxydables ferritiques et super-ferritiques

Les aciers inoxydables ferritiques et super-ferritiques sont caractérisés par une remontée de la
température de transition a-y du diagramme de phases, qui fait qu’en pratique leur structure
reste ferritique dans tout I’intervalle de température de la gamme thermomécanique. Leur
teneur en chrome est de 12-20% pour les aciers ferritiques, et supérieure a 20% pour les aciers
super-ferritiques

1.1.2.3 Aciers inoxydables austénitiques

En principe, les aciers inoxydables austénitiques contiennent généralement entre 0,02 et 0,10
% de carbone, 17 a 20 % de chrome, 7 a 25 % de nickel et 2 a 5 % de molybdéne. Nous allons
plus tard étudier cette famille en détail.

1.1.2.4 Aciers inoxydables austénoferritiques (duplex)

Des alliages avec la composition en (Cr, Ni, Mo, et Si) sont équilibrés pour obtenir par un
traitement thermique une structure mixte constituée de ferrite (70 a 50%) et d’austénite (30 a
50%). Cet état confére a ces aciers d’excellentes performances comme la ductilité, la ténacité et
la résistance a la corrosion [7].
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1.1.2.5 Aciers inoxydables a durcissement par précipitation

Les caractéristiques mécaniques de cette famille d’aciers inoxydables sont obtenues a I’issue
d’un traitement de durcissement secondaire suivi d’un traitement thermique de trempe ou
d’hypertrempe.

I.1.3. Désignations

Selon la norme (NF EN 10 088-1) Les aciers inoxydables sont définis comme des aciers
titrant plus de 11% de chrome, moins de 1,2% de carbone et contenant éventuellement
d’autres ¢léments d’alliage . Il s’agit donc d’aciers spéciaux trés alliés. En effet, il y a
plusieurs normes pour désigner les aciers inoxydables dont la norme européenne, et la norme
américaine [8].

La norme européenne : leur dénomination commence par la lettre X suivie de la teneur en
carbone multipliée par 100, des principaux éléments d’alliage et de leur concentration en
pourcent (par exemple X6CrNil18-10, X3CND17-12-02).

La désignation américaine AISI (American Iron and Steel Institute) : est moins intuitive
car il n’existe aucun rapport direct entre la désignation des différentes nuances et leur
composition chimique. Il y a deux grandes familles pour désigner les aciers inoxydables
austénitiques, les séries AISI 300 dont les nuances sont dérivées de la composition initiale
type 18-8 (18%Cr-8%Ni) et les séries AISI 200 qui correspondent principalement aux
aciers a l’azote. Les nuances ferritiques et martensitiques appartiennent a la série AISI 400,
série des alliages type Fe-Cr a priori sans Ni.

I.2. Fabrication des aciers inoxydables

La fabrication des aciers inoxydables s’effectue en plusieurs opérations successives.
Suite a I’¢élaboration et D’affinage, 1’acier est coulé généralement en continu avant de
suivre deux cycles de transformation, tout d’abord a chaud puis a froid. Des étapes de finition
et/ou de traitement thermique peuvent compléter la chaine de fabrication. [4-7]

Depuis le développement du procédé AOD (Argon Oxygen Decarburizing) de 1’Union
Carbide dans les années 1950-1960, la plus grande partie des tonnages produits en aciers
inoxydables sont obtenus par cette procédure. La filiere four électrique-convertisseur AOD
représente plus de 80% de la production des aciers inoxydables. [4-7]

1.2.1. Premic¢re phase: ’aciérie

L’¢élaboration des aciers inoxydables s’effectue principalement par fusion dans un four a arc a
revétement réfractaire basique. La charge introduite dans le four est constituée par des
ferrailles d’aciers au carbone, des chutes d’aciers inoxydables de compositions
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compatibles avec la nuance a réaliser, des ferroalliages (de Cr, de Si, de Mn, de Ni, etc.) et
des métaux purs.

FERRAILLES IMOX

Y

=]
ERAME

FERRAILLES ACIER
Doux

FOUR ELECTRIQUE

FERRC-ALLIAGES

Figure 1.6: Schéma de la fabrication des aciers inoxydables / I’aciérie [7]

La fusion est provoquée par un arc électrique d’environ 100MW entre la charge et
des ¢lectrodes de graphite produisant la chaleur nécessaire. Un soufflage d’oxygene accélere le
processus de fusion. La fusion au four ¢électrique dure environ deux heures. Le métal liquide
obtenu titrant de 1 a 3% de carbone est ensuite versé dans un convertisseur AOD.

L’affinage est une phase de décarburation. L’opération est réalisée par l’intermédiaire
de plusieurs tuyeres au travers desquelles un mélange gazeux d’argon ou d’azote et d’oxygene
est injecté en quantités relatives variables. Le mélange gazeux détermine I’abaissement de la
pression partielle de CO et accélere la réaction entre C et O,. Apres la phase de décarburation
suit la phase de réduction pendant laquelle le laitier est formé puis ensuite ¢élimé
(décrassage). L’affinage dur moins de 90 minutes. Le procédé AOD permet d’obtenir une
haute teneur en Cr, de treés faibles teneurs en C et une grande précision analytique sur

I’ensemble des éléments.

Le métal liquide est maintenant soumis en poche a diverses opérations métallurgiques
permises par I’excés de calories disponible. La métallurgie en poche va permettre la
décantation des inclusions, I’homogénéisation thermique et la mise en température du métal
avant d’étre coulé. Elle permet également d’ajuster [’analyse chimique par additions

complémentaires, a 1’abri de 1’air, d’éléments trés oxydables notamment.

Le métal liquide affiné est alors coulé en continu. Le procédé de coulée continue s’est
imposé depuis les années 1970. Le principe de la coulée continue est basé sur 1’obtention
rapide et en continu d’une peau capable de contenir le métal liquide jusqu’a sa solidification
complete. Afin de couler en continu sans incident et d’obtenir une qualité¢ suffisante, il est
important de respecter les consignes de température, de vitesse ( Immn'), de
refroidissement, de protection du métal et d’équiper la machine de brasseurs
¢lectromagnétiques favorisant une structure équiaxe dans la zone centrale.
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Les semi-produits de coulée continue sont des brames (épaisseur de 150 a 250mm et largeur
de 600 a 1600mm) ou des blooms (a section carrée de 100 a 250 mm de co6té)

1.2.2. Deuxieme phase: la transformation (le laminage)

Apres la coulée continue, la transformation a chaud (fig 1.7) consiste a réduire la section des
semi-produits par corroyage. Les brames obtenues a I’aciérie sont transformées en bobines
d’épaisseur comprise entre 2 et 14mm. Ces bobines sont appelées bandes noires ou coils
noirs. De toutes les opérations de transformation a chaud, le laminage est la plus importante
car il concerne I’essentiel du tonnage produit.

WO W W W

KA LICA L ICHLICH | T IC ] IC
YR o e e N PV

’ FOUR A LONGERQNS MOBILES
—
BRAME

* BOBIME LAMINEE A
’ CHAUD {bande noire]

Figure 1.7: Schéma de la fabrication des aciers inoxydables / le laminage a chaud [7]

Avant la premicre transformation a chaud, les produits sont tout d’abord débarrassés des
plus gros défauts, généralement par meulage. La brame est ensuite réchauffée entre 1100 et
1250°C suivant sa nuance dans un four a longerons mobiles. Elle passe ensuite dans des cages
dégrossisseuses ou elle est réduite de plus de 50%.

Le laminage a chaud des aciers inoxydables peut se terminer sur des trains continus a
bandes ou sur des laminoirs Steckel. Le train a bandes est constitué de 6 ou 7 cages finisseuses
successives a la sortie desquelles la brame est réduite a une épaisseur de 2 a 8mm. Apres
laminage, la température de la bande de métal a 1’épaisseur finale est de l'ordre de
1000°C. Cette bande est refroidie par des rampes d’arrosage et finalement bobinée a 700°C
environ & une vitesse de l’ordre de 500m.mn”. Durant la transformation a chaud, la
température doit Etre strictement controlée afin d’éviter tout grossissement du grain ou risque
de brilure. Les coils noirs sont finalement engagés sur une ligne de recuit-grenaillage-
décapage. Les aciers inoxydables subissent un recuit qui sert a recristalliser les structures en
prévision du laminage a froid. Les oxydes (la calamine) sont enlevés mécaniquement et
chimiquement (décapage). Le laminage a froid s’effectue généralement sur des laminoirs
multicylindres de type Sendzimir en une dizaine de passes. La réduction d’épaisseur
correspondante est de I’ordre de 75%. Une telle réduction d’épaisseur entraine un écrouissage
important du matériau et il est nécessaire de pratiquer un recuit final qui permet
d’obtenir, apres recristallisation, les caractéristiques métallurgiques recherchées.
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Enfin, plusieurs opérations de finition (skin-pass, mise a dimension, pose de
revétement, polissage...) permettent d’obtenir un produit conforme a la demande du client.

1.3 Traitements thermiques des aciers inoxydables

Tous les types de traitements sur les aciers inoxydables assurant une bonne résistance a la
corrosion ont pour but de rendre la répartition en chrome du métal la plus homogene possible
en évitant toute précipitation de phases riches en chrome [9].

Nous présentons dans le tableau (1.2) les principaux types de traitements thermiques pour les
aciers inoxydables [7].

D’autre part, il est possible par un traitement thermique adapté d’acquérir des caractéristiques
mécaniques ou une dureté non négligeables [10]. En général, les traitements thermiques
pratiqués ont des conséquences sur les propriétés suivantes : la résistance a la corrosion, les
propriétés mécaniques (résistance, ductilité, fragilité), 1’état de surface (oxydation superficielle,
rugosité), et sur la stabilit¢ dimensionnelle [11].
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Traitement thermique Objectifs Processus métallurgiques mis en ceuvre
Diminuer [’ampleur des | ¢ Maintien a haute température (diffusion des
ségrégations. ¢éléments ségrégés, dissolution de précipités
Homogénéisation ou de phases intermétalliques).
Obtenir une phase
homogene.
Durcissement Augmenter les |  Austénitisation puis transformation
caractéristiques martensitique.
mécaniques.
e Durcissement secondaire par précipitation.
Adoucissement Augmenter la ductilité. e Elimination des dislocations par restauration
ou recristallisation.
Diminuer la fragilité.
e Coalescence et globularisation des précipités.
e Grossissement de grain.Transformations de
phase
Détente Eliminer une partie des | e Par abaissement de la limite d’élasticité avec
contraintes résiduelles la température.
e Par relaxation des contraintes (fluage).
Traitements Augmenter la duret¢ en | e  Apport d’interstitiels.
superficiels surface.
Désensibilisation Supprimer la sensibilit¢ 4 la | ¢ Homogénéisation de la teneur en chrome
corrosion  intergranulaire autour des carbures (diffusion).
due aux carbures de chrome

Tableau 1.2- traitements thermiques des aciers inoxydables [4]
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CHAPITRE II

ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIQUES

I1.1 Généralités

Les aciers inoxydables austénitiques Ce sont, de loin, les plus connus et les plus employés
parmi les aciers inoxydables : ils contiennent, outre une teneur en Chrome minimale de I’ordre
de 17%, du Nickel (généralement 7% et plus) et des additions éventuelles de Molybdéne,
Titane, Niobium, ... etc. IIs sont par contre trés indiqués, de par leur absence de fragilité a
basse température, pour les emplois cryogéniques [12].

Le module d’¢lasticité des aciers inoxydables austénitiques est de 1’ordre de 200 GPa et la
masse volumique est 7.9 Mg/m3. Le fait que leur structure cristallographique soit de type
cubique a faces centrées leur confére une ductilité et une ténacité exceptionnelles depuis les
températures trés basses jusqu’a plusieurs centaines de degrés Celsius. A ces propriétés
essentielles, il faut ajouter une excellente soudabilité opératoire et métallurgique, ce qui en
facilite la mise en ceuvre [13].

I1.1.1 Composition et structure

Les aciers inoxydables austénitiques conservent a température ordinaire la
structure austénitique cubique a faces centrées. Il s’agit de solutions solides a matrice
fer (tableau II.1), généralement a grains fins, obtenues par hypertrempe depuis une
température d’austénitisation de 1’ordre de 1000-1100°C. Ces aciers représentent le groupe
d’aciers inoxydables le plus utilisé dans la pratique [14].

En dehors du chrome, le nickel constitue le plus important des ¢léments d’alliage
principalement en raison de son caractére gammagene. Les aciers inoxydables
austénitiques sont couramment appelés 18-8 ou 18-10 d’aprés leurs teneurs respectives en
chrome et en nickel [4].

élément C Cr Ni Mn Si Mo N Fe

% massique | < (),15% 16230% |4a22% 0a2% 10a3% 0a4% | 02a0,4% Bal.

Tableau II.1: Intervalle de composition chimique des aciers inoxydables austénitiques (en masse)

Un acier inoxydable austénitique peut contenir de la ferrite J résiduelle héritée des
hautes températures. En effet, le domaine austénitique a haute température est proche du
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domaine biphasé a+y. Des hétérogénéités locales de composition peuvent entrainer de la
ferrite résiduelle aprés austénitisation-trempe ou lors d’opérations de soudage par exemple[15].

I1.1.2 Nuances et dérivées

Une vaste gamme de propriétés spécifiques peut étre obtenue par une faible variation
de composition chimique. L’augmentation de la teneur en Cr, par exemple, conduit a
améliorer la résistance a la corrosion et I’augmentation de la concentration d’azote renforce le
durcissement de la matrice austénitique[16].

Des variations de la composition type 18-8 a 0,15C (AISI 304) figure II.1 conduit a
toute une famille D’aciers inoxydables austénitiques.
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Figure I1.1 — Coupe pseudobinaire du diagramme d’équilibre

ternaire fer-chrome-nickel a 70 % de fer [7]

La figure I1.2 propose un organigramme de la famille aciers inoxydables austénitiques ou
chaque nuance est dérivée de cette composition de base afin d’apporter une (des) propriété(s)
spécifique(s) [17].
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Figure I1.2: Nuances austénitiques dérivées d’une composition de base AISI 304 [11]

Dans les nuances conventionnelles, les teneurs en soufre sont en général inférieures a 0,03%
car les sulfures ont un effet trés défavorable sur la résistance a la corrosion, en particulier par
piqires. De méme, la concentration en phosphore est maintenue trés basse, inférieure a
450ppm en général, car cet ¢lément ségrége aux joints de grains entrainant une
fragilisation ou peut former des eutectiques fusibles a basse température avec de
nombreux éléments ou impuretés présents dans 1’acier (fissuration a chaud)[18].

I1.1.3 Traitements thermiques des aciers inoxydables austénitiques

I1.1.3.1 Traitement d’hypertrempe

Ce type de traitement peut étre classé dans les traitements d’homogénéisation. Il consiste en
un maintien a haute température (de 1000 a 1150°C) suivi d’un refroidissement rapide. Ce
traitement a pour but d’obtenir a température ambiante une phase austénitique homogene ou
tous les ¢léments se trouvent en solution solide [19]. Lors du chauffage de ces aciers
permettant d’obtenir une phase homogene, on cherche a mettre en solution les carbures. Cette
dissolution exige un couple temps-température minimal qui ne doit pas étre franchi car cela
pourrait générer une croissance des grains non souhaitable (il faut rappeler que les propriétés
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mécaniques a 1’ambiante sont plus élevées pour les structures possédant des grains
austénitiques plus fins).

Le refroidissement suffisamment rapide du métal permet de garder la phase austénitique a
I’ambiante. Pourtant cette phase n’est pas stable thermodynamiquement : I’austénite est dans
un ¢état dit métastable et peut se transformer en phase martensitique sous l’action d’une
déformation plastique, et/ou d’un simple maintien a basse température [20].

11.1.3.2 Traitement antiferrite

Certaines nuances d’acier austénitique sont sujettes a une solidification partielle en phase
ferritique. Le traitement antiferrite a pour but de limiter la teneur en ferrite hors équilibre due
aux surconcentrations locales en éléments alphagénes, qui se manifestent pendant la
solidification (ségrégation). Cette phase est généralement préjudiciable a la tenue a la corrosion
et cause une fragilité de I’acier.

Pour éliminer ce type de ségrégation, on utilise un traitement d’homogénéisation a une
température entre 1150 et 1200 °C pendant lequel la diffusion achéve son activité, suivi d’un
refroidissement suffisamment lent jusqu’a la température d’hypertrempe pour transformer en
austénite toute la ferrite mise hors d’équilibre par la baisse de température [18, 17].

I1.1.4 Caractéristiques physiques et propriétés mécaniques

Nous allons étudier par la suite les principales propriétés des aciers inoxydables
austénitiques. Nous allons rappeler le phénomene de transformation martensitique qui peut
déstabiliser la structure austénitique métastable de 1’acier inoxydable austénitique.

11.1.4.1 Instabilité de I’austénite

La structure austénitique dans ces alliages est parfaitement stable a haute température, mais a
la température ambiante, cette structure se trouve dans un état métastable. L’austénite n’est pas
la phase d’équilibre et peut se transformer en une autre phase dite martensitique [20].

En général, la déstabilisation de I’austénite dans ces types d’acier peut se produire par deux
mécanismes de transformation martensitique [20,21] :

a) Par transformation martensitique due au refroidissement

Pour caractériser la stabilité de ’austénite dans ce cas-la, on utilise souvent le critére de la
température Ms, qui correspond a la température a laquelle la martensite apparait lors du
refroidissement. Pour calculer Ms d’un acier, nous avons retenu la formule de Pickering (en
pourcentage massique) [14] :

Ms=502 -810%C - 1230%N - 13%Mn- 30%Ni -12%Cr -54%Cu - 46% (IL.1)
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b) Par transformation martensitique due a la déformation plastique

Ces aciers étant métastables, par la déformation plastique d’écrouissage a température
structure martensitique.

Pour évaluer la stabilité a la déformation d’une austénite, on utilise le critére de température
Mdso, qui correspond a la température pour laquelle on forme 50 % de martensite aprés une
déformation plastique de 30 %. Pour calculer Mdj;, nous avons retenu la formule d’Angel (en
pourcentage massique) [14] :

Md;= 413 -462(%C + %N) - 9,2%Si - 8,1%Mn - 13,7%Cr - 9,5%Ni - 18,5%Mo (I11.2)

La température Mdjp est un indice important pour prévoir le comportement d’un acier
austénitique lors d’un essai mécanique par déformation plastique. La formation de martensite a
une influence sur la déformation a froid (emboutissage, formage, etc.), [13] ; elle rend la
déformation plastique plus difficile pour ces types d’acier [9].

I1.2 Métallurgie de soudage des aciers austénitiques

I1.2.1. Introduction

La réalisation d’assemblages indémontables, en fabrication mécanique, utilise couramment
les procédés de soudage. Ces techniques assurent la continuité des piéces a assembler
contrairement au rivetage, sertissage, collage ou boulonnage qui présentent des
discontinuités physiques ou chimiques. Le soudage est une opération qui consiste a
provoquer la fusion de proche en proche des bords des picces a assembler, généralement
de natures tres voisines. L emploi d’un métal d’apport peut étre utilisé [16].

La soudabilit¢ des matériaux métalliques est leur aptitude a permettre la réalisation
pratique d’assemblages soudés dont les propriétés sont compatibles avec les conditions
d’utilisations imposées. Elle est étroitement liée aux procédés et aux conditions de
soudage mis en ceuvre et elle dépend essentiellement des types et des propriétés des

structures métalliques obtenues [17].

I1.2.2. Procédés de soudage

La tentative de classification des différents procédés de soudage a fait 1’objet de plusieurs
études au regard de nombreuses variantes d’un procédé a I’autre. L’organigramme de la figure
I1.1 donne une liste des procédés de soudage sur la base du type d’énergie utilisée.
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Figure I1.3— Classification des procédés de soudage [18].

I1.2.3. Soudage a I’arc électrique TIG [Tungsten Inert Gaz]

En soudage TIG, I’¢lectrode non consommable de diamétre de 0,5 a 10 mm, peut étre en
tungsténe pur ou en tungsténe comportant une addition d'oxyde de zirconium (0,3 a 0,5%) ou
de thorium (1 a 2 %), elle est portée par une torche dotée d'une arrivée annulaire du gaz qui va
assurer la protection du métal fondu (Figure I1.2) Ce gaz est neutre : argon ou hélium. Il est
nécessaire de mettre en place une protection gazeuse a l'envers a l'aide d'un gaz qui peut
étre identique a celui alimentant la torche ou différent (azote-hydrogene)[19].

L'alimentation électrique est le plus souvent réalisée en courant continu avec polarité directe
(électrode négative) afin de ne pas soumettre 1'électrode au bombardement des électrons.
Le métal d'apport peut étre introduit directement dans le bain de métal fondu soit sous la forme
de baguettes soit sous la forme de fil a I'aide d'un dévidoir mécanisé permettant, si nécessaire,
le préchauffage du fil pour améliorer la vitesse de dépot [17,18].

Ce procédé¢ a l’avantage de réaliser des cordons lisses, d’un bel aspect, exempts de
défaut de surface, les propriétés mécaniques du joint sont donc excellentes.
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Figure I1.4 — Torche de soudage TIG

I1.2.4. Cycles thermiques de soudage

Sur le plan thermique, le soudage est caractérisé par un apport important et localis¢ de
chaleur sur la piéce soudée. La diffusion de I’énergie, ainsi apportée, dans le métal fait du
soudage une véritable opération de traitement thermique. Ces effets sont caractérisés par [19]:

& Un chauffage trés rapide jusqu’a une température comprise entre la température
initiale et la température de fusion du métal.

& Un refroidissement qui succéde immédiatement au chauffage et dont la cinétique
dépend essentiellement des parametres de soudage.

L'intérét de la connaissance du cycle thermique (c'est-a-dire la variation de la température en
fonction du temps, en tout point de I’assemblage) de soudage est de permettre l'interprétation
quantitative des phénomeénes métallurgiques engendrés par cette opération pour déterminer le
critére de choix des procédés de soudage et des modes opératoires (Figure I1.5 et Figure

11.6) [20]

1 .

L 4 ) t

Figure I1.5 6 = f(t), Faisceau de courbes de ~ Figure I1.6 6 =f(x), répartition de la température dans
cycle thermique [21]. Soudure.
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I1.2.5. Conséquences métallurgiques des cycles thermiques de soudage

Au cours d’un cycle thermique de soudage, un acier inoxydable austénitique ne subira une
transformation structurale que si sa température a dépassé 1100 °C environ. Les
propriétés mécaniques de la zone soudée sont trés fortement liées a la structure
métallurgique obtenue aprés l'opération de soudage.

Le déplacement du volume thermique provoque, perpendiculairement a la ligne de
fusion, des changements microstructuraux dans le métal de base. Ces modifications dépendent
de la température maximale atteinte et de la cinétique de refroidissement en ce point.
On distingue dans wune soudure d'acier inoxydable austénitique, prés son retour a la
température ambiante, et a partir de I’axe du cordon, successivement les zones suivantes: [19,
20, 21]

I1.2.5.1. Zone fondue (ZF)

C’est le volume qu’occupe le métal fondu aprés solidification dans les soudures par
fusion [18]. La zone fondue se solidifie a 1'état austénoferritique ou totalement ferritique et sa
transformation ferrite (6)—— austénite n'est généralement pas complete par suite de la
rapidité du refroidissement & haute température. Une certaine proportion de ferrite o
subsiste donc a la température ambiante.

Cette proportion est d'autant plus élevée que le refroidissement & haute température (>
1250 °C) a été plus rapide. Par suite des ségrégations issues de la solidification, cette ferrited
esta la fois dans les espaces interdendritiques et dans les axes des dendrites. L'austénite
par ailleurs ne subit aucune transformation jusqu'a son retour a la température ambiante
[20, 21]. Le métal fondu au cours du soudage a des caractéristiques mécaniques
supérieures  a celles d'un méme métal €élaboré d’une manicre classique. Ceci est dii aux
déformations importantes auxquelles il est soumis et au refroidissement rapide du joint soudé.

I1.2.5.2. Zone affectée thermiquement (ZAT)

La zone affectée par la chaleur ou thermiquement, ZAC ou ZAT (appelée aussi, en
anglais « Heat Affected Zone »), est la partie du métal de base qui n’a pas été fondue, mais
dont les propriétés mécaniques ou la microstructure ont été modifiées a un degré quelconque
par la chaleur de soudage [23]. Dans cette zone affectée par la chaleur, il apparait de trés
forts gradients de température qui évoluent rapidement dans le temps. On peut distinguer:

4 Zone de surchauffe ; c’est La partie de la ZAT la plus proche de la zone fondue, elle est
appelée ZAT surchauffée ou ZAT de haute température, la température dans cette
zone a dépass¢ 1100 °c environ et le métal a subi plus ou moins partiellement la
transformation austénite «— ferrite (6) (La quantité¢ de ferrite () restant néanmoins
toujours faible). La rapidit¢ du refroidissement peut impliquer I’existence d’une certaine
proportion de ferrite (3). Cette zone devrait subir un grossissement exagéré des grains ce
qui provoque une dégradation des propriétés mécaniques et ceci en fonction de la température
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et du temps de surchauffe. Mais il faut noter que l'existence d'une structure biphasée a
haute température limite trés sensiblement le grossissement des grains [22, 24] ;

4 Une partie voisine de la zone de surchauffe dont la température atteinte au cours du

cycle se situe entre 1100 °c et 850 °c environ. Dans cette zone, le métal a subi un nouveau
traitement d'hypertrempe et subsiste donc dans un état austénitique comparable a celui du métal
de base ;

4 Une partie enfin dont la température maximale a été comprise entre 500 et 850 °c environ
et dans laquelle les carbures de chrome ont pu précipiter aux joints des grains d'austénite.

Les transformations microstructurales dans la ZAT sont controlées par les procédures
de soudages et les compositions chimiques des alliages. Pour une composition donnée, la
microstructure de la ZAT est controlée en imposant des cycles thermiques, des

épaisseurs définies, et des températures d’interpasses et de préchauffage.

Dans la ZAT surchauffée, pour certaines vitesses de refroidissement (ou de soudage), des
réactions peuvent se produire telle que la formation des nitrures dans le cas ou la
formation de 1’austénite est incompléte.

Plus la vitesse de refroidissement sera lente, plus la transformation de la ferrite en
austénite aura le temps de se réaliser. Pour des vitesses lentes, le risque de précipitation des
carbures apparaitra ; les principaux facteurs qui contrélent la précipitation sont [25]:

<+ La composition chimique de ’alliage.

+ Les conditions de préchauffage.

# Le temps de maintien aux hautes températures, et le cycle thermique total.
I1.2.5.3. Métal de base (MB)

C’est le métal des picces a assembler, ou la partie qui n‘a pas été affecté par la chaleur de
soudage. Les figures I1.7 et II.8 représentent les différentes zones d’un cordon de soudure
et la variation de dureté dans un joint soudé respectivement [26].

Wétal JTone de

Zone affectée
fandu ;iliﬂﬂh

thermniguement

Toas krdas

WA

FAT Jioioh sttt oy Vrmagummens

LF Ligab 84 fusion

Figure I1.7 Cordon de soudure. Figure II.8 Variation de ladureté dansun joint soudé
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I1.3. Cristallographie de la solidification

I1.3.1.Germination et croissance de la phase solide d’une soudure

La solidification est un processus qui survient par la nucléation (germination) et la
croissance d’une nouvelle phase (solide) dans une interface solide-liquide qui avance [27].
Ce phénomene a ¢été le sujet de recherches considérables durant les cing dernicres
décennies dans le but de mieux comprendre, de modéliser et de prévoir la nucléation
(germination), la croissance et la ségrégation, dans différents types d’application de moulage

[28, 29].

Pour plusieurs années, les soudures en cours de solidification ont été caractérisées
comme de petits moules. De cette manicre, plusieurs principes fondamentaux de Ia
solidification dans des moules plus larges ont été appliqués au phénomene de la
solidification d’une soudure, i.e. la nucléation, la croissance, la ségrégation, et la stabilité
de I’interface, etc. Cependant, malgré I’existence de plusieurs similarités, il existe des
différences axiomatiques entre le moulage et la solidification des soudures. Celles les plus
importantes sont la germination et la croissance dans la frontieére de fusion.

La solidification s'amorce sur l'interface métal fondu/métal de base (a I'endroit ou sa
section transversale est maximale Pour une position donnée du bain de fusion, compte tenu de
sa forme et de son déplacement, (XY sur la Figure I1.9). La cristallisation du métal en cours de
solidification se fait selon Le mode épitaxique. Les grains du métal de base a I’interface
liquide/solide donnent naissance aux grains colonnaires [20, 30].

La taille des grains de solidification (colonnaires) est, au départ, déterminée par celle des
grains du métal de base qui juxtaposent cette zone. La microstructure de solidification
dépend du caractére plus ou moins grossier des grains du métal de base. Ces grains
sont sujets au phénoméne de surchauffe, c’est-a-dire que la taille des grains de
solidification est grossiére. En conséquence, en particulier dans le cas des aciers
austénitiques, toute action tendant a limiter le grossissement du grain dans le métal de
base (mode opératoire, composition chimique) se traduit par un effet bénéfique vis-a-vis des
grains de solidification dans la zone fondue [31].

Figurell.9 Croissance
épitaxiale et sélective

pour une trajectoire de
solidification donnée.
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En outre, durant un soudage multipasses, le caractére épitaxique de solidification
concerne aussi l'orientation a l'interface entre deux passes successives, a condition que le
réchauffage dii a une passe ne provoque pas un changement de constitution dans la passe
précédente sur laquelle elle repose. Ce phénomeéne est observé dans les  soudures en
plusieurs passes des alliages exempts de points de transformation en phase solide tel que les
alliages de titane, les alliages d’aluminium et les aciers austénitiques [31].

I1.3.2. Structure de solidification des aciers austénitiques

Lors de la solidification d’un alliage, si les conditions d’équilibre sont maintenues, le
soluté est rejeté a linterface solide-liquide pour former une couche de diffusion en
avant de ’interface [32]. La solidification est dite alors a front plan. Il faut pour cela que la
température réelle du liquide soit toujours supérieure ou égale a la température du liquidus.
Cela se traduit par un gradient thermique G élevé (G = dTp /dx Avec Ty température du

liquide et x distance par rapport a I’interface) si le refroidissement est trop rapide, ce qui est
généralement le cas pour les soudures en acier austénitiques, la diffusion du soluté est limitée.
Il y a donc un excédent de soluté au niveau de I’interface qui provoque le phénomene de «
surfusion constitutionnelle » : le gradient thermique est suffisamment faible pour que sur
une certaine distance x la température réelle du liquide soit inférieure a la température

d’équilibre (Figure I1.10). Ces instabilités entrainent une disparition de I’interface plane.

La solidification est alors de type cellulaire ou dendritique (Figure II.11) avec des
branches primaires se développant parallélement a des directions préférentielles associées
a la structure cristalline (direction cristallographique <100>pour les cristaux cubiques) [32,
33].

’——' £ i di- Raion —

T TG pas de surdusion bl e btz |
Gy 1 surlusion

T Ligquidus

Fong de surfusion

constiutionnellz
Caupe hpe

[ 3

Figl'll‘l? I 10— Effet du gradient thermigue FisamelLl1 Croissance selonle mode celhalaire

aur la swrfusion constitutionnelle dendritique

Cette structure dendritique est aussi observée a 1’ambiant car, méme dans le cas d’un soudage
multipasses, les grains d’austénite de la passe refondue ne subissent pas de recristallisation. Par
contre, ce type de structure n’apparait pas dans les soudures d’acier ferritique car, lors du
refroidissement, une transformation solide-solide détruit la structure dendritique.
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En général, le degré de surfusion constitutionnelle est inversement proportionnel au
rapport [33]:

DxG+R @3)

G:gradient de température ; R: vitesse de Solidification; D: coefficient de diffusion de
I’¢lément d’alliage dans le liquide) R et proportionnel a la concentration CL ~ en soluté dans
le liquide a I’interface liquide/solide. Les différents modes de solidification pouvant étre
obtenues en fonction de ces deux parametres sont indiqués sur la figure I1.12. Le rapport
G/NR augmente avec I’énergie de soudage et diminue avec la vitesse de soudage [32, 33].

]

DeG I K

Figure IL.12 —Type de solidification en fonction du rapport (D x G) +\VR

Pour les plage de composition, de vitesses de refroidissement et d’énergie de soudage qui
nous intéressent, la solidification est généralement cellulaire dendritique avec des bras
secondaires de dendrites peu développés, car le gradient thermique n'est pas suffisamment
faible. Un grain colonnaire est alors constitu¢ de plusieurs dendrites de méme texture [33].

11.3.2.1. Modes de solidification

Cas de la solidification péritectique La cristallisation commence dans les systémes
péritectique par la précipitation de la phase dp (ou la ferrite 6 primaire) a partir du liquide. A

la température péritectique une nouvelle phase solide yp se formerait selon la réaction :
[17, 19]

3, + liquide —» 7, (IL4)

La phase y a une forte tendance a croitre le long de ’interface 6p /liquide, et par suite, elle a une
tendance d’isoler la phase primaire du contact avec le liquide. En fonction de la composition du
métal d'apport, la solidification peut se produire selon différents modes. Selon ces modes, la
décomposition de la ferrite dp peut se produire soit a partir d‘une réaction péritectique, ou a
partir d’une transformation péritectique. Les différents modes de solidification sont cités ci-
dessous.
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Mode A : solidification en austénite primaire; la précipitation de la phase yp a partir du
liquide est aussi possible, si la température est graduellement décroissante. Ce type de
précipitation est favorisé par la présence de particules solides dans le métal liquide, qui
peuvent jouer le role de grains méres de la phase yp d’'une manicére sélective.
Particulierement, pour des vitesses de refroidissement ¢levées, la formation de la phase 0Op
primaire peut étre complétement, permettant ainsi a la phase yP secondaire de se nucléer et de
croitre directement a partir du liquide refroidi ;

Mode AF : solidification en austénite primaire avec apparition de ferrite par réaction
eutectique et enrichissement en chrome a la frontiére entre deux dendrites ;

Mode FA : solidification en ferrite primaire puis transformation a 1'état solide de la majorité
de la ferrite en austénite. Cette transformation s'accompagne d'un enrichissement en chrome
et d'un appauvrissement en nickel au niveau des cceurs des dendrites. Il apparait alors
dans ces zones de la ferrite résiduelle dite "squelettique" ou "vermiculaire" (5 a 10%) ;
La croissance de I’austénite ne dépend pas de I’orientation de la ferrite 6, 1’austénite est libre
de croitre a travers les joints de grains colonnaire de la ferrite & originaire. Il en résulte que

I’austénite adopterait une morphologie différente de la morphologie colonnaire.

Mode F : solidification en ferrite primaire avec possibilit¢ de nucléation de grains
d'austénite au sein de la ferrite (austénite dite de Widmanstatten) ; Lorsque le métal
est refroidi lentement au dessous de la température de cristallisation, la ferrite 6 serait la
premicre phase a apparaitre. Les grains de la ferrite 6 réveleront une morphologie
colonnaire anisotropique. La solidification se produit suivant la direction du gradient
thermique maximum.

Pour des températures de refroidissement au dessous de la température du palier
peritectique, l’austénite se germe par épitaxie a partir des joints de grains ferritiques
(transformation peritectique). Comme son orientation est dépendante de celle de la ferrite,
L’austénite ne peut pas croitre a travers les joints de grains ferritiques. Les grains colonnaires
de I’austénite vont adopter la morphologie de la ferrite 6 originaire.

% dans le cas du mode FA, si le rapport Cr/Ni augmente, la morphologie de la phase
ferritique évolue et prend un aspect "en lattes" bidimensionnelles, parall¢les et
régulieérement espacées;

& dans le cas du mode AF, la ferrite a aussi un aspect squelettique mais elle est
interdendritique dans ce cas. Il est toute fois difficile de distinguer les deux types de
ferrite en micrographie. Plus que 1'observation de la morphologie, ce sont donc les
profils de composition dans les cellules dendritiques qui permettent de conclure
quant a un mode et & une séquence de solidification. Il a de plus été montré que les
modes de solidification pouvaient se déduire d'un rapport noté Creq/Nieq. Les relations
suivantes ont ainsi été établies : [32]
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Creq =% Cr + % Mo + 1.5 % Si+ 0.5% Nb. (IL5)
Nieq =% Ni+ 30 % C + 0.5 % Mn. (IL.6)
LE MODE Creq/Nieq
mode A <1.25
mode AF 1.25+1.48
mode FA 1.48 +1.95
mode F >1.95

Tableau I1.2- Les modes de solidification.
I1.3.2.2. Diagramme de Schaeffler

La structure obtenue apreés solidification jusqu’a D’ambiante et le mode de
solidification peuvent étre prédis a 1’aide d’un diagramme de constitution tel que le
diagramme de Schaeffler, le diagramme de Delong et le diagramme WRC qui est
considéré comme un développement des diagrammes de Schaeffler et de Delong et
qui permet de donner une estimation de 1’équilibre structural du métal fondu (Figure I1.12)

[34]. Le diagramme de Schaeffler permet de: [35]
© Choisir un métal d’apport adapté, garant de bonnes qualités métallurgiques;
@® apprécier la structure de la zone fondue;

© appréhender les différents risques métallurgiques lors d’un assemblage soudé.

L’axe des ordonnées représente I’équivalent Nickel (Nieq) : influence des ¢éléments
gammagenes. L’axe des abscisses représente 1’équivalent Chrome (Creq) : influence des
¢léments alphagénes. Dans la zone graphique, les différentes structures sont : la structure

martensitique, la structure austénitique, la structure ferritique et la structure austénoferritique
[35].

La structure de la zone fondue a I’état brut de soudage qui dépend de plusieurs
facteurs (La dilution, Les taux de dilution et Les ¢léments d’addition), est définie sur le
diagramme de Schaeffler par la construction graphique et par le point figuratif (Figure I1.13)

[35]. Les équivalents Cr et Ni sont donnés par les formules suivantes :
Creq =%Cr + %Mo +1.5%Si+0.5%NDb. (I1.7)

Nieq = %Ni + 30%C 0.5%Mn. (1L.8)

ENP-ALGER 26



Partie I: Etude bibliographique

Austenite

Fissuration  chaud
ardessus de 1250 °C

Fragilisation par
phasa ¢ apres
traitement thermigue]

= -
=w 18 entre 500 at 900 "0
g2 16
o = |
=5 M
EE Ry
o7 1o Martensite
& Fissuration )
ma fensitique .
& &n dassous
4 de 400 °C Fragilisation par
. grossissament du grain
b au-dessus da 1160 “C
o | ]

2 4 6 & 012 14 @ &8 20 022 24 2% @B O30 32 34 B O3 A

Equivalent chrome (% en massal

Figure I1.13 — Diagramme de Schaeffler [32].

I1.3.2.3. Diagramme WRC-1992

Le diagramme WRC-1992 (Figure I1.14) a été proposé pour prendre en considération
I’influence de l’azote et du cuivre. Ce diagramme fournit des accords raisonnables dans
plusieurs applications, bien que pour des quantités d’azote relativement basse ou élevée (<
0.19%N et >0.26%N), les valeurs du taux de ferrite sont surestimées et sous-estimées
respectivement.

Le diagramme WRC est devenu le plus récent et le plus précis [36, 37]. Les formules
utilisées pour le calcul des équivalents chrome et nickel sont :

Creq =%Cr + %Mo + 0.7%Nb (I1.9)

Nieq = %Ni + 35%C + 0.25%Cu + 20%N (IL.10)
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Mlsg= Mi +35C +20N +0.25Cu

22

Cleg= Cr+ Mo+ 0.7 Nb

Figure I1.14 — Diagramme WRC-1992 [34].
I1.4. Défauts de soudures en aciers inoxydables austénitiques
I1.4.1. Sensibilité a la fissuration a chaud

La fissuration a chaud est un probléme important dans le soudage des aciers austénitiques
plus particuliecrement les nuances stabilisées et les nuances complétement austénitiques.
La fissuration a chaud dans les soudures austénitiques est causée par les eutectiques a bas
point de fusion contenant des impuretés a bas point de fusion S, P et les ¢léments d’alliage
comme le Ti et le Nb. L’azote a des effets complexes sur la microstructure de la soudure et sur
la fissuration. Dans les nuances stabilisées, le Ti et le Nb agissent avec le S, N et le C pour
former des eutectiques a bas point de fusion [38]. L’azote augmente la fissuration
significativement, au cours du soudage, la fissuration est réduite en minimisant le taux de
Ti ou Nb par rapport au C et au N présents. La tendance métallurgique a la fissuration a
chaud est déterminée par la ségrégation préférentielle, qui se manifeste a une température de
fragilit¢ (BTR Brittleness Temperature Range), qui peut étre déterminée par le test
varestraint. La longueur totale de la fissure (TCL), utilisée largement dans 1’évaluation de
la fissuration a chaud, fait preuve d’une grande variabilité¢ due aux facteurs extérieurs comme
comparés au BTR. Dans les aciers austénitiques, la ségrégation joue un role décisif dans la
détermination de la susceptibilité a la fissuration [38].

Apres retour a la température ambiante, il subsiste dans le métal fondu une proportion de
ferrite variable avec la composition du métal mais généralement supérieure a quelques
pourcents. Cette teneur doit croitre avec la présence d'éléments nocifs. Sa limite
supérieure sera fixée en fonction des exigences relatives a la tenue a la corrosion et
aux propriétés mécaniques. Il est également conseillé de souder en limitant I'apport
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d'énergie et de vérifier qu'entre passes, la température du joint s'abaisse suffisamment (6<
150 °C).

La présence de ferrite dans un acier austénitique (éventuelle dans le métal de base et la
ZAT, recherchée dans le métal fondu) peut toutefois engendrer un processus de fragilisation si
le métal est maintenu longtemps a une température comprise entre 650 et 900 °c environ.
En effet, la ferrite peut étre le siege d'une précipitation de composés intermétalliques
formés de fer et de chrome (et éventuellement d'autres éléments présents dans le métal)
désignés sous le terme général de phase sigma [39]. Le diagramme WRC-92 peut étre
utilisée comme un guide général pour maintenir un mode de solidification désirable durant
le soudage. Pour éviter la fissuration a chaud des soudures austénitiques, on peut
déterminer la composition du métal d’apport en se basant sur le diagramme WRC, et
en prenant plusieurs valeurs du facteur de dilution et les injectant dans le diagramme
[40].

I1.4.2. Precipitation des carbures

La présence de carbone dans les aciers inoxydables austénitiques méme pour des teneurs
faibles (C = 0,06 %) peut étre responsable d'une détérioration de leur résistance a la
corrosion lorsque ces derniers ont été soumis a un maintien de longue durée a des
températures comprises entre 500 et 850 °C environ. Dans les assemblages soudés d'un
acier austénitique, on constate I'apparition de deux zones d'attaque symétriques par
rapport au cordon de soudure; ces régions représentent des zones de corrosion
intergranulaire, Ce type de corrosion, plus particulier aux aciers austénitiques, est une des
causes d'insoudabilit¢ des aciers destinés a la construction des appareils devant présenter
une grande résistance a la corrosion.

Les ¢léments d’alliage gammageéne tel que le nickel et le silicium, en diminuant la
solubilit¢ du carbone, favorisent la précipitation des carbures M»3Cq. Par contre les
¢léments alphagene tel que le chrome, le molybdéne et I'azote par contre limitent cette
précipitation. Les remedes pour réduire ou éliminer le risque la précipitation
intergranulaire sont :

* diminuer la teneur en carbone, ce qui réduit la quantité de carbone pouvant précipiter
et modifie la cinétique de précipitation (le domaine de température est abaissé et la durée
du maintien trés sensiblement augmentée) ;

4+  ajouter des éléments ayant pour le carbone une affinité plus grande que celle du
chrome; les éléments ainsi ajoutés sont généralement le titane et le niobium. La
précipitation des carbures de Ti (TiC) et de niobium (NbC) intervient dans un
domaine de température supérieur a celui dans lequel précipiterait M»;Ce et le

\

carbone ainsi « piégé» ne peut participer a cette derniere précipitation.
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I1.4.3.Formation de la phase sigma

Dans le diagramme des alliages Fe-Cr, on peut remarquer l'existence d'une phase ¢ pour une
composition équiatomique de fer et de chrome. Ce composé intermétallique dur et fragile est
une des causes de fragilisation des alliages a haute teneur en chrome et aussi des aciers
austénitiques fer-nickel-chrome.

La température maximale de stabilité de la phase o vers 820 °C pour 47% de chrome. A 600
°C les domaines des différentes phases se trouvent dans les limites suivantes: [41]

» pour le domaine o+ ¢ : 21 a 41 % de chrome;
» pour le domaine a une seule phase Cr : 41 a 50 % de chrome ;
» pour le domaine o + o : 50 a 71 % de chrome.

Certains ¢léments d'alliage tels que le Mo, le Si, le Ti, augmentent le risque d'apparition de
phase sigma. Lorsqu'une précipitation de phase sigma est constatée, il est possible de la
faire disparaitre par un chauffage a température supérieure a 1000 °C.

La phase o est considérablement plus dure que la ferrite initiale; pou une ferrite a 48 %
de chrome donnant 250 Vickers, apres transformation en phase Cr, sa dureté croit a 900HV
Vickers (67HRC la phase sigma dure, fragile et non magnétique, est responsable d'un léger
durcissement mais surtout d'une fragilisation importante et d'une diminution de la

résistance a la corrosion dans les milieux trés oxydants.
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CHAPITRE III

ACIERS 316L: SOUDABILITE ET
CARACTERISTIQUES THERMOMECANIQUES

L’acier 316L est un acier inoxydable austénitique. Cet acier est utilis¢ dans Ie
domaine de la production d’énergie électronucléaire, de par ses propriétés de
résistance a des sollicitations mécaniques, chimiques et thermiques séveres. Le 316L est
I’acier constitutif des tuyauteries de fortes sections des circuits de refroidissement des centrales
nucléaires de type REP, généralement soudées par TIG avec un grand nombre de passes.
Cet acier posseéde une matrice austénitique stable de la température ambiante jusqu’a sa
température de fusion, il n’y a donc pas lors du soudage de transformations structurales
a I’état solide dans la zone affectée thermiquement

II1.1. La soudabilité

La soudabilité du 316L, comme celle des aciers austénitiques en général, est excellente. Le
fait qu’il n’y ait aucune trempe lors du refroidissement garantit des soudures ductiles et
de bonne qualité. Cependant quelques modifications microstructurales peuvent
éventuellement se former lors de la solidification [42,43,44].

I11.1.1 Ilots de ferrite résiduelle et phase sigma

Pour des séjours a des températures proches de la température de fusion, une phase
ferritique o (Cubique Centrée), riche en éléments alphagénes (Cr, Si...) peut se former,
et subsister apres refroidissement dans la matrice austénitique sous forme d’ilots.
L’existence de la ferrite dans la matrice austénitique dépend [45] :

& de la composition chimique (notamment de la proportion de Chrome et de Nickel
équivalent)

@ des vitesses de solidification et de refroidissement (notamment dans [’intervalle
1800-1200°C) ; dans le cas du soudage TIG, par exemple, plus la vitesse de
refroidissement est élevée, plus le risque d’avoir de la ferrite résiduelle est élevé

@ du traitement thermique ou mécanique

Les formules WRC (qui tiennent compte de la présence d’azote) donnent pour le 316L un
indice de ferrite F.N. de 4 (soit un rapport (Creq/Nieq) de 1,6 environ). Il existe donc un
risque d’apparition de ferrite (car le (Creq/Nieq) critique est de 1,55) pour le 316L. Les
diagrammes de Schaeffler —Long- Delong ou W.R.C permettent de déterminer de fagon
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empirique le pourcentage de ferrite formée apres refroidissement (voir § 11.3.2).

La présence de ferrite ne pose pas de problémes particuliers (elle améliore méme la
résistance a la fissuration des soudures), mais pour un long maintient dans I’intervalle de
température 550°-850°C, comme dans certains cas de soudage a I’arc multipasses
d’assemblages de fortes sections, cette ferrite peut se transformer en phase sigma, dure et
cassante, qui fragilise les soudures. Pour éliminer cette ferrite, on peut faire subir a I’acier un

traitement thermique d’hypertrempe.

IT1.1.2 Précipités

Le carbone possede une grande affinité avec le chrome. Pour des séjours prolongés du
matériau dans l’intervalle de température 600-750°C, des carbures de chrome (M»3Cs ou
M;C;s...) peuvent se former, préférentiellement aux joints de grain, joints de macles ou
défauts : c’est la « sensibilisation » du matériau. La précipitation des carbures de chrome
est un phénoméne controlé par la vitesse de diffusion du chrome dans 1’austénite[45].

Le chrome ayant précipité, la résistance a la corrosion diminue. Pour éviter ce phénomene,
on peut soit ajouter des éléments comme le Titane ou le Niobium, qui vont précipiter avec le
carbone a la place du chrome, soit diminuer la teneur en carbone, et ajouter de 1’azote
pour compenser le « manque » de carbone. C’est le cas pour le 316L dit acier a azote. Avec
une basse teneur en carbone, 1’azote permet d’atteindre des limites d’¢lasticité élevées sans
diminuer la résistance a la corrosion, car les nitrures de chrome Cr,N qui peuvent
éventuellement se former sont moins riches en chrome que les carbures de chrome Cry3Cq. De
plus I’azote est trés soluble dans 1’austénite. Cette solubilité est d’ailleurs augmentée par
la présence de Mn [44].

Afin d’¢viter la présence de carbures de chrome, on fait subir a ’acier un traitement
thermique dit « d’hypertrempe », constitu¢ d’un chauffage rapide jusqu’a 1100°C, afin de
remettre les carbures en solution solide, suivit d’un refroidissement rapide, qui conserve le
carbone en solution. On évite ainsi la sensibilisation de I’acier [45].

I11.1.3 Autres phases intermétalliques

Ce sont les phases intermétalliques liées a la présence de Molybdéne : laves (par exemple
Fe,Mo) ou encore phase 7y (phase a caractére électronique isomorphe au Mangangése)...
Théoriquement, ces phases n’existent pas dans le matériau dans son état de livraison. Elles
peuvent apparaitre pour des temps de maintient trés longs (1 a 1000h) entre 600 et 1050°C. Ces
composés diminuent la résistance a la corrosion ainsi que les caractéristiques mécaniques, ils
ont d’importantes conséquences sur la durée de vie des chaudronneries nucléaires. Des
inclusions peuvent également exister (oxydes, sulfures...) [46].

Ces composés, ainsi que les précipités, peuvent Etre ¢€liminés par un traitement
thermique d’hypertrempe. Ce traitement est courant pour les aciers inoxydables
austénitiques, car il permet d’obtenir une matrice austénitique stable, homogene et
ductile, tout en conservant les ¢léments d’alliages en solution solide.
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I11.1.4 Taille de grain austénitique

En général, I’énergie déposée en soudage TIG reste faible, et la vitesse élevée, afin
d’éviter un trop fort grossissement de grain (surchauffe). Le grossissement des grains se fait
a haute température, et est modélis¢ par une loi de type Hall-Petch. Si on appelle d la taille
de grain et dy la taille initiale, alors la croissance du grain en fonction du temps et de la
température s’écrit[47] :

(d —do)=[K.t.exp(-Q/RT) n (IIL1)

avec R = 8,314 JK-Imol-1, Q I’énergie d’activation de grossissement de grain, K une
constante et n un parameétre qui augmente avec la température pour les aciers
inoxydables austénitiques. L’ordre de grandeur de la taille de grain est d’environ 100pm a
1300°C.

L’augmentation de la taille de grain peut conduire a une diminution de la limite
d’¢lasticité (les joints de grains constituant des obstacles a la propagation des dislocations)
selon la loi[47] :

0,,=0, +k.d-0'5 (IIIZ)
o) : ¢tant la limite ¢élastique initiale et d étant le diametre moyen des grains.

La figure IILS récapitule les différentes « zones » métallurgiques dans la ZAT d’un
joint soudé¢ en 316L. L’étendue des différentes zones représentées sur la figure IILS
dépend fortement des parameétres de soudage (et du procédé utilisé). Le probléme majeur qui
peut se poser du point de vue métallurgique lors du soudage est le grossissement de
grain austénitique, car celui-ci est préjudiciable pour les soudures. Bien entendu, lors
d’une opération de soudage, les paramétres de soudage sont ajustés de fagon a garantir des
soudures de bonne qualité. Mais dans certains cas de soudage a 1’arc de fortes sections avec
de nombreuses passes (dans I’industrie nucléaire, certaines sections sont soudées avec plus
de 100 passes), le s¢jour a haute température d’une grande partie de la matiere peut entrainer
ce type de probléme.
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Figure IIL.5 : Différentes zones d’un joint soudé en 316L [15]

II1.2 Caractéristiques thermomécaniques du 316L.

Lors du soudage, la dilatation et la rétraction non uniforme des parties chauffées, empéchées
par les parties du joint qui restent froides générent des incompatibilités de déformations
conduisant a des champs de contraintes et de déformations résiduelles apres retour a
température ambiante. En cours de chauffage, lorsque la rigidit¢ du matériau décline, les
contraintes provoquent des changements de forme lorsqu’elles dépassent la limite
d’¢élasticité. Plus les gradients de température sont €levés, plus les contraintes sont susceptibles
d’étre importantes apres retours a température ambiante [49].

La formation des contraintes lors du soudage dépend fortement des caractéristiques
thermomécanique et du comportement mécanique de 1’acier soudé. Le 316L possede un
coefficient de dilatation relativement élevé, ainsi qu’une conductivité plus faible que les aciers
classiques, il est par conséquent plus sensible aux échauffements locaux. En outre les aciers
inoxydables austénitiques type 316L possédent un comportement mécanique qui leur est
propre. Leur grande stabilité structurale leur confére une ductilité et une résilience importante.
A I’état hypertrempé, ils ne possedent pas de limite d’élasticité bien définie. Leur consolidation
dans le domaine plastique est importante, on peut ainsi les durcir considérablement par
écrouissage [50].

I11.2.1 Comportement dans le domaine plastique

La consolidation du 316L résulte de plusieurs mécanismes qui différent selon les
intervalles de température, notamment pour les températures situées en dessous ou au-
dessus de la moiti¢ de la température de fusion (Tft).
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I11.2.1.1 Déformation plastique pour T < TF/2

Pour les aciers type 316L, avec matrice austénitique stable, qui ne risquent pas de
former de la martensite par écrouissage[l], le mécanisme principal de déformation
plastique-écrouissage pour les basses températures est la multiplication des dislocations. Le
mouvement des dislocations est rendu de plus en plus difficile, car leur densité augmente.
C’est I’énergie de défaut d’empilement (EDE) qui gouverne les mécanismes de déformation
plastique ([44]).

a) durcissement par solution solide et par précipitation

Le mouvement des dislocations peut étre géné par les éléments d’alliage en solution.
Il s’agit du durcissement par solution solide. Ainsi, les atomes de carbone et d’azote, en
solution solide d’insertion dans les sites vacants octaédriques du réseau austénitique, sont
des obstacles au mouvement des dislocations. Ces atomes en solution solide d’insertion sont
extrémement durcissant. C’est pourquoi 1’ajout de carbone et d’azote permet d’augmenter
la limite d’¢lasticité, et d’avoir une consolidation forte a I’entrée du domaine plastique.
L’ajout d’azote peut augmenter la limite conventionnelle d’¢élasticité jusqu’a 50 Mpa par
0,1% d’azote[48].

Les atomes en solution solide de substitution (Mo, Si, Mn...) ont également un réle durcissant,
mais plus faible que celui des interstitiels. Les atomes alphagénes (Mo, Si...) sont modérément
durcissant en solution solide de substitution (le Si a basse température, le Mo
plutét pour les hautes températures), et les atomes gammagenes (Mn, Co...) sont trés peu
durcissant en solution solide de substitution.

Dans certains cas, la précipitation de C, N ou autres est un mode de durcissement important.
Les fins précipités répartis uniformément dans la matrice servent d’obstacles aux dislocations.

Pour le 316L, c’est le durcissement des interstitiels en solution solide qui est prépondérant.
c) effet de la présence de ferrite
La présence de ferrite augmente la limite d’¢lasticité ainsi que la résistance a rupture. Si d est

le diametre moyen du grain (en microns), et (%f) le pourcentage de ferrite, la relation suivante
donne la limite conventionnelle d’¢lasticité a 0,2%, a température ambiante ([45]):

G, ,(Mpa)=15,4(4,4+23(%C)+32(%N)+1,3(%Si)+0,24(% Cr)+0,94(%Mo)+0,16(%f)+0,46d > (I1L.3)

On peut dire pour conclure que la consolidation pour les basses températures
est liée préférentiellement a I’interaction entre les dislocations et les atomes étrangers en
solution.
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d) IIL.2.1.2 Déformation plastique pour T > Ty/2

Pour les températures supérieures a 600-700°C, de nouveaux mécanismes de
déformation plastique apparaissent, régis essentiellement par des processus de diffusion.
Il s’agit de la montée des dislocations, ainsi que de la diffusion des défauts ponctuels le long
des joints de grains ou en volume, qui est un processus thermiquement activé. La température
et la vitesse de sollicitation ont alors une influence prépondérante sur le comportement
mécanique. De plus, pour les hautes températures, la restauration et la recristallisation
dynamique peuvent s’opposer a I’écrouissage (de nouveaux grains apparaissent, qui vont
remplacer les grains pré-écrouis, c’est la recristallisation primaire, phase d’autant plus
rapide que I’écrouissage préalable a ét¢ important). En outre, une précipitation peut se produire.

Généralement, la forme de la courbe de traction change brusquement lorsque T
dépasse 600°C. La consolidation et la charge de rupture diminuent fortement, tandis que
’allongement augmente. A la fin d’un essai de traction a 600°C, la densité de dislocation est
plus faible que celle observée apres des essais a plus basse température. On observe également
un réarrangement des cellules de dislocation, et une augmentation de leur taille. C’est
un mécanisme d’adoucissement dynamique appelé recristallisation continue. Pour les
aciers de type 316 ou 304, on observe aux alentours de 1000°C une recristallisation dynamique
discontinue (c’est a dire une germination — croissance de nouveaux grains a partir des joints de
grains de I’austénite déformée [44].

I11.2.2 Remarque sur les effets visqueux

Les effets visqueux se traduisent, pour les hautes températures, par une dépendance
importante de la courbe de traction a la vitesse de déformation. Ceux-ci deviennent
prépondérants pour des températures supérieures a 500-600°C environs (typiquement,
au-dela du tiers de la température de fusion)[49].

Comme dit plus haut, les processus de diffusion jouent un réle important sur le fluage. En
outre, la taille de grain est également un paramétre important en ce qui concerne les effets
visqueux.
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CHAPITRE IV

DIFFERENTES TECHNIQUES DE MESURE DE

CHAMPS DE DEFORMATIONS

Pour effectuer la mesure des déformations d’une éprouvette, il existe de nombreuses

méthodes qui possédent toutes des avantages mais aussi des inconvénients
sont :

e la mesure grace a des jauges de déformations,

o la mesure par extensométrie optique : systeme « Apollor »,

e la mesure par thermographie infrarouge,

o la mesure par corrélation d’images : logiciel « DaVis ».
IV.1 Les jauges de déformations

IV.1.1 Principe de la méthode

. Les principales

Cette méthode est basée sur l'emploi des jauges de contraintes. C'est le procédé expérimental

le plus usuel pour vérifier les résultats théoriques. Les jauges sont collées

sur la surface a

¢tudier et mesurent les déformations en un point donné (Figure IV.1). Les contraintes sont

ensuite obtenues par calcul a partir des lois de la résistance des matériaux.
collées sur la piece a étudier permettront de mesurer les déformations
directions principales [50].

Figure IV.1 - Exemple de montage de jauge de déformation

Les trois jauges
suivant les trois
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IV.1.2 Avantages

Un des avantages majeur de cette technique est sa simplicité de mise en ceuvre. En effet c’est

une technique qui est utilisée depuis de nombreuses années et qui est bien maitrisée[50,51].

I1V.1.3 Inconvénient

On ne peut pas utiliser cette technique avec des ¢léments chauds car les propriétés des jauges
s’en trouveraient modifiées. De plus cette technique provoque 1’ajout de nouvelles contraintes
sur le matériau pas toujours facilement quantifiables. De plus cette technique ne permet pas de

réaliser des études sur des essais en grandes déformations [51].

IV.2 Extensométrie optique « Apollor »

IV.2.1 Principe de la méthode

Le systeme « Apollor » est un systeme qui permet la mesure des déformations locales d’un
¢échantillon par focalisation de la caméra sur la zone de déformation de 1’éprouvette (Figure
VL.1). Cette technique permet un suivi en temps réel de ’image vidéo. En effet, le logiciel peut
piloter un systéme de pied motorisé ou est fixée la caméra. On peut aussi grace a ce systeme
piloter la machine de traction en fonction de la réponse du matériau [53,54].

Machine d 'essais
mécanigues standard

Logiciel de contrle

Cameéra video

Interface
de pilotage

=]

Figure IV.2 - Description du principe Apollor.

En pratique, pour calculer les déformations ce systeme mesure la distance entre plusieurs
taches dessinées sur I’éprouvette. Ce nombre de taches peut varier de 2 a 7. On utilise la
méthode a deux taches (1D) (Figure VI.3) pour réaliser des essais de traction de type

conventionnel (comme avec des jauges extensométriques) [55].
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$=— K

Figure IV.3 - Eprouvette avec deux taches.

La seconde méthode (Figure IV.4) tient compte de 4 taches et est utilisée pour prendre en
compte les effets de la déformation transverse (2D).

Figure 1V .4- Eprouvette avec 4 taches Figure I'V.5- Eprouvette avec cinq taches.

La troisieme méthode utilise 5 taches dont une se trouvant sur I’épaisseur de I’éprouvette
(Figure IV.5). Cette méthode est principalement utilisée pour prendre en compte la variation de

volume [55].

La derniere méthode, a 7 taches, permet de mesurer 4 déformations longitudinales partielles
et une transverse (Figure-IV.6). Cette méthode permet, si les taches sont judicieusement
placées, de mesurer les déformations dans les trois directions (3D).

"
\'\J

1 o W

Figure IV.6- Eprouvette avec sept taches.
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IV.2.3 Avantages

Le systéme « Apollor » comporte de nombreux avantages. Il permet d’effectuer des mesures
sans contact. En effet, dans cette technique, a partir d’une séquence vidéo enregistrée a 1’aide
d’une caméra, un logiciel détermine les déplacements d’un échantillon. Puisque cette technique
est basée sur des mesures a distance, elle permet de visualiser des échantillons froids ou
chauds. Le logiciel permet aussi un traitement des données vidéo en temps réel ce qui permet a
la caméra de suivre 1’échantillon dans son déplacement. Ce systéme permet aussi d’obtenir les
courbes de contraintes vraies a vitesse de déformation vraie constante. Ce systéme permet aussi
de mesurer des déformations longitudinales et transverses ainsi que des variations de volume.

1V.2.3 Inconvénients

L’inconvénient majeur de cette technique est qu’elle ne permet pas d’étudier globalement
une éprouvette. En effet, le systéme par ’analyse des taches permet de travailler uniquement
dans une zone locale.

IV.2.4 Domaines d’applications

Les domaines d’application de cette méthode sont trés nombreux. Elle peut étre utilisée pour
tous types d’essais mécaniques comme la traction, la compression ou encore le cisaillement ou
le fluage. Ces essais peuvent étre réalisés sur de nombreux types de machines qu’elles soient
¢lectromécaniques ou hydrauliques. Cette méthode posséde aussi I’avantage de pouvoir
travailler sur de nombreux types d’échantillons tels que des éprouvettes standards, sablier, des
films ou encore des picces réelles.

IV.3 Thermographie infrarouge

IV.3.1 Principe de la méthode

Cette méthode utilise la propriété thermique des matériaux, lorsqu’on les étire, ont tendance
a s’¢échauffer. Grace a la variation de la chaleur dans le matériau, on peut déterminer la
déformation. C’est a dire plus le matériau est déformé, plus il s’échauffe [56].

Cette technique de mesure exploite le rayonnement infrarouge émis naturellement par les
objets des lors que leur température est supérieure au zéro absolu (0 K). L'analyse se fait par
conséquent sans contact ce qui est une des conditions requises pour mesurer sans perturbation
de si faibles variations de température. L'autre avantage décisif est 1'acces a une cartographie de
la surface de I’éprouvette, ainsi tous les points d'un objet peuvent étre mesurés simultanément.
Enfin, les techniques modernes de détecteurs quantiques a plans focaux ont définitivement

ouvert la thermographie au suivi de phénoménes rapides [57].
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IV.3.3 Avantages

En combinant cette technique avec des simulations numériques par éléments finis on peut
retrouver les conditions aux limites, réelles, des picces étudiées. L'avantage de la thermo
¢lasticimétrie est de permettre de mesurer des contraintes dans des cas ou des moyens
standards, comme l'extensométrie, ne peuvent pas €tre utilisés : c'est le cas des structures
chaudes comme un pot d'échappement, trop petites comme une bille d'injecteur, trop grandes
comme un pont, en grand déplacement ou sous tension[58].

IV.3.2 Inconvénients

Cette technique est relativement délicate a mettre en ceuvre, particuliérement au niveau de
l'isolation thermique. En effet, elle ne permet pas de perturbation importante qui pourrait
fausser largement les résultats. De plus, dans cette technique, la température est déduite a
partir de I'émissivité initiale du matériau. Il faut donc veiller a ce que celle-ci ne varie pas au
cours du test de déformation, car cela entrainerait 1'apparition de résultats incohérents[55].

1V.3.4 Domaines d’applications

Cette méthode permet de travailler sur des piéces réelles, sans instrumentation de surface et
avec des sollicitations dynamiques sur de nombreux cycles. Cette méthode est donc utilisable
sur un vaste panel d’applications, mais elle est particulierement adaptée pour I’étude de picces

utilisées dans le transport ferroviaire, aéronautique ou automobile [59].

IV.4 La technique de corrélation d’images

IV.4.1Principe

Le principe de cette méthode est trés simple: on dépose sur 1’objet a étudier un mouchetis,
ensemble de taches bien contrasté (noir sur blanc). Une caméra CCD filme 1’état initial, puis
I’"etat actuel. Pour un ensemble de zones données, un logiciel recherche le déplacement qui
procure la meilleure corrélation entre les deux zones [55]:

C’est le déplacement moyen de celle-ci (figure IV.7). La méthode est trés simple a mettre en
ceuvre et permet la mesure sur de trés grandes structures. La précision est cependant moins
bonne que celle donnée par le speckle ou les méthodes de moiré, mais peut atteindre jusqu’a
10~ en déformation [54].
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lumicre H‘W apparcil photo numérigue ordinateur
e ]
I

a0

éprouvette grandizssement

Figure I'V.7-schéma de principe de la technique de corrélation d’images [53].

L’extensométrie par corrélation d’images est une technique assez nouvelle, et qui présente
de grands avantages par rapport a les anciennes techniques d’extensométrie optique. Il s’agit de
mesurer les champs de déplacements qui apparaissent lors d’un essai sur une éprouvette, a
partir du film de I’expérience. Pour cela un logiciel va comparer deux images successives du
film, et a partir des écarts de luminosité la valeur du déplacement est déduite.

Pour utiliser la technique de la corrélation d'image, on filme un essai avec une caméra.
Ensuite, en comparant deux images successives (Figure 16 etl17), la mesure de la distance qu'a
parcourue un point entre un temps Yoetun temps t, + At .

Pour le méme point, cette opération est répétée pour les images suivantes : on peut alors
obtenir le déplacement total. Ces calculs sont faits pour chaque point repéré par la caméra, on
obtient alors le déplacement de la matiére [52].

Figure 1V.8- image référence (initiale). Figure IV.9- Image déformée (actuelle).

A partir du champ des déplacements, par calcul, on peut de méme obtenir le champ de
déformation de I’éprouvette ainsi que le champ des contraintes. La caractéristique principale de
cette technique est que 1’on obtient des champs de déplacements ou de déformations,
contrairement a la plupart des autres méthodes. En effet, la pose de jauges, ou le principe
« DaVis » ne nous donne qu'une indication locale sur les déplacements.

L’intérét de la corrélation d’images et de pouvoir visualiser les champs au sein d’une
éprouvette.
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Dans le cadre de cette étude, c'est cette technique de mesure qui sera utilisée, et qui est 1’objet
de notre projet.

Conclusion

Ces diverses techniques (et d’autres...) permettent de mesurer les déformations des objets
(structures ou éprouvettes) avec diverses performances. Les mesures ponctuelles sont
complétées aujourd’hui par des possibilités de mesures de champs, mais Les informations
apportées sont toujours relatives aux déformations a la surface de 1’objet. L’avenir permettra

peut- étre d’accéder a des informations de volume.
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Partie 2

Techniques Expérimentales

Dans cette partie nous allons décrire les différentes techniques

expérimentales utilisées, et les résultats obtenus. En effet, cette partie
a eté divisée en deux chapitres :

Dans le premier, on dispose de soudure en éprouvette de 1’acier AlSI
316L qui sert pour I’essai de traction assisté par le logiciel de
corrélation d’image « DaVis». On verra alors, comment ’on peut
déterminer a I’aide de ce logiciel le champ de déplacements, puis les
champs de déformations.

Alors que, Les résultats obtenus et leurs interprétations constituent

le second chapitre de cette partie.
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CHAPITREV

PROCEDURES EXPERIMENTALES

V.1. Matériau étudié

Le matériau étudié dans ce travail, est le 316L ; un type d’acier inoxydable austénitique
utilisé dans le domaine de la production d’énergie électronucléaire, de par ses propriétés de
résistance a des sollicitations mécaniques, chimiques et thermiques séveéres. Cet acier
posséde une matrice austénitique stable de la température ambiante jusqu’a sa température
de fusion, il n’y a donc pas lors du soudage de transformations structurales a 1’état solide

dans la zone affectée thermiquement (ZAT).

V.1.1 Composition chimique et caractéristiques mécaniques

a) Composition chimique

Eléments C Si Mn P S Cr Ni Mo N

Composition(%) | 0,022 | 0,46 | 0,87 0,031 | 0,001 | 16,67 | 10,22 |2,0 0,06

Tableau V.1-Composition chimique du métal de base 316L

b) Caractéristiques mécaniques

Rp(0,2) (N/'mm2) | Rp(1%) (N/mm2) | Rm (N/mm2) A 5% HRB

210 240 410 45 84 a85

Tableau V.2- Propriétés mécaniques du métal de base 316L

¢) Métal d’apport : Le métal d’apport choisi est le 308L, le tableau suivant résume sa

composition chimique :

Eléments

C

P

Mn

Si

S

Cr

Composition (%)

0.020

0.037

2.37

0.44

0.01

20.97

9.43

0.06

Tableau V.3-Composition chimique du métal d’apport
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En comparant la composition du métal de base a celle du métal d’apport, on remarque que la
teneur en Carbone dans le métal d’apport (0.020%) est inférieure a celle du métal de base
(0.023%), ce qui minimise le risque de précipitation des carbures de Chrome. En ce qui
concerne le taux de Chrome, On constate aussi une augmentation dans le métal d’apport par
rapport au métal de base pour compenser toute éventuelle perte causée par la volatilisation. On
remarque enfin que les teneurs de tous les éléments sont dans les limites recommandées pour
les aciers inoxydables austénitiques.

V.1.2. Soudage

Le Procédé de soudage TIG présente une tres bonne soudabilité pour les aciers inoxydables
austénitiques, pour cela nous avons choisi ce procédé pour la réalisation des trois passes de la

soudure de notre éprouvette.

arnvéa d'eau

E pour refroidissement

_H_E_?_-—l——'—-‘ iy
— —— -:‘_ arrnee

torche

glecirode de tungsténe

métal dapport arrwée de courant

retour d'eau

meétal de hase

arc électrigue

Figure V.1. Principe du soudage par le procédé T.I.G

Les autres parametres de soudage sont récapitulés dans la fiche technique de soudage (F.T.S)

suivante
V.1.2.1 Fiche technique du soudage

Cette fiche nous renseigne sur les parametres utilisés lors de I’exécution de la soudure de notre
éprouvette ainsi que les conditions avec lesquelles s’est déroulée I’opération, les spécifications

concernant les conditions de soudage.
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FICHE TECHNIQUE DE SOUDAGE

PROCEDE DE SOUDAGE : TIG

F.T.SN°1

ATELIER : soudo-mécanique

POSTE DE SOUDAGE : S.A.F

C.S.C Chéraga

METAL DE BASE METAL D’APPORT
NUANCE : en acier inoxydable
NUANCE: 316L (selon AISI) Baguette : 308L (Z2CN 19-10)
Fournisseur :
JOINT POSITION :
S Soudage horizontal

Courant continu et polarisation positive

0,2 +03 L?i

Chanfreinen Va70°+5

Dimensions des toles a assembler deux téles de mémes dimensions largeur 250mm épaisseur
4mm et de longueur S00mm.

Traitement avant soudage

Préchauffage (métal de base) : sans

Parameétre de soudage

Procédé Intensité Tension Temps de Diamétre de | Protectio | Débit de gaz
soudage (mn) la baguette n )
A) \4 (mm) 1/min
T.I.G 90 13 24° 1.6 argon 13
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IV.1.2.2 Energies mises en jeu lors de soudage

L’influence des conditions de soudage peut s’exprimer en fonction de I’énergie mise en jeu

durant I’opération.

Cathode(-)

Radiation du électrode réfractaire

plasma
Arc s0us flux
gazeux (Argon)

Convection: .
| conduction

Anode(+)

*Marangoni

*Forces de Lorentz

Pertes radiatives et
convectives

Figure V.2: Transfert d’énergie en procédé TIG.

A chaque procédé de soudage est associée une énergie de plus au moins grande valeur. Cette
valeur qui qualifie I’apport calorifique, intervient lors du processus physico-chimique du
soudage en modifiant les caractéristiques du cycle thermique (température maximale, vitesse

d’échauffement et de refroidissement).
Calcul de I’énergie de soudage

< I’énergie nominale (E,) : c’est I’énergie directement fournie par I’arc.

IX60
E,=U Kj/cm V.1
=Y k1000 [Kj/cm] (V.1)
V : vitesse de soudage [cm/min].
< Energie dissipée(Eq): E,=Enn (V.2)

1M : Le rendement de ’arc qui dépend du procédé de soudage. Pour les aciers soudés

par le procédé TIG Nn=0,22 a 0,48 [35]

< DPénergie équivalente (E.,) : elle résulte d’une correction de I’énergie nominale en
fonction du coefficient k et du rendement de I’arc.
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E, = B4k (V.3)
k : est un coefficient qui tient compte la géométrie du joint a souder. Pour un chanfrein en V

avec un angle a =75° on a k=0.63 [36]
Ou:

U : tension en volts ;

I : Pintensité du courant en Ampére

V : la vitesse de déplacement de la source de chaleur en cm/s

E. (kJ/cm) Eq(kJ/cm) Eq(kJ/cm)

167 66,80 42,08

Tableau V.4- Energies électriques mises en jeu
IV.1.2.3 Mode De Solidification

Pour connaitre le mode de solidification nous calculons le Creq/Nieq selon la formule de

Shaeffler :

Equivalent chrome : Creq=% Cr + % Mo+1,5 (% Si) + 0,5 (% Nb) (V4)

Equivalent nickel :  Nieq=%Ni + 30 (%C) + 0,5 (%Mn) (V.5)

Apres le calcule on trouve que

Creq=18.68 Nieq =11.31

Donc Creq/Nieq =1.65 ——> 1.48 <Creq/Nieq =1.65<1,95

Donc et d’apres le diagramme de Schaeffler le mode de solidification est F A d’ou la

solidification va commencer par un dép6t de ferrite (6) suivi d’un dépot d’austénite (y).
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IV.2 Comportement Mécanique

L’essai de traction 1I’un des essais les plus pratiqués et qui permet de déterminer des
caractéristiques mécaniques fondamentales des matériaux : limite d’élasticité, charge de
rupture, allongement de rupture notamment. Il consiste a réaliser, dans une éprouvette, un

champ de contrainte uniforme uniaxiale de traction et a enregistre 1’allongement résultant.

Une machine de traction est constituée d'un bati rigide qui comprend une traverse fixe a
laquelle est fixée l'une des tétes de I'éprouvette; l'autre extrémité est fixée a une traverse

mobile.

Figure V.3 : Machine de traction

V.2.1 L’éprouvette de traction

Les études et les normes concernant 1’éprouvette de traction recommandent en général
d’utiliser une éprouvette plate dont la longueur de la section utile est un ordre de grandeur (i.e.
10 fois) supérieure a la largeur. En effet, le rapport largeur — longueur doit prendre une certaine
valeur pour dissiper les effets de Saint-Venant (i.e. champ de contraintes complexe au

voisinage du lieu d’application de la charge).

B\ Su-ler_
L] So .
|
[T - |
2ladl Lo=565V So

Figure.V.4 - Les dimensions de 1’éprouvette utilisée
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V.2.2 Courbe de traction

Afin de pouvoir utiliser les courbes de traction brutes, on doit les modifier de fagon que les
résultats obtenus ne soient fonction que du matériau étudié et non de la géométrie de

I'éprouvette

On définit ainsi :

La Contrainte: o=F /Sy unité : Pascal
La Déformation : = Al/ |

Sp et 1o sont les caractéristiques initiales de 1'éprouvette, Al est son allongement.

Contrainte { Fa)

[ ]
Hésistance ala fraction (Rm)

Domaine

de — [
deformation
elastigue

Domaine de déformation plastigue

Limite d'élasticite (He) |

Deformation & rupture (A% ||

Détormaiion l[%r)

Figure V.5 Courbe de traction
La courbe comporte deux parties principales :

& Le domaine de déformation élastique
L'éprouvette a un comportement élastique linéaire et suit la loi de HOOKE :

o=E. ¢ (V.6)

E : est le module d"Young ou module d'élasticité.
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& Le domaine de déformation plastique

Dans ce domaine la déformation est irréversible : si I'on supprime la charge le matériau
garde une déformation permanente. La courbe de traction passe par un maximum au dela
duquel la contrainte diminue bien que 'allongement continue de croitre. La déformation
n'est alors plus homogeéne, elle est localisée dans la zone de striction (zone la plus mince
de I'éprouvette).

*

* caractéristiques mécaniques de traction

L'exploitation d'une courbe de traction nous permet d'obtenir les valeurs suivantes des

caractéristiques mécaniques d'un matériau :

¢ La limite d'élasticité Re ou Rej, (pour 0,2% de déformation) : contrainte a partir de
laquelle le matériau s'écarte de la loi de HOOKE, apparition de la premicre déformation
plastique.

¢ La résistance a la traction Rm : contrainte maximale.

Dans le cas des matériaux fragiles (pas de déformation plastique), Re et Rm sont
confondues.

L'éprouvette a une section Sy et une longueur utile Ly au départ des mesures.

A chaque instant :

L désigne la longueur utile de I'éprouvette.

S la section de I'éprouvette.

R la traction exercée, exprimée en MPa.

e l'allongement relatif exprimé en %

a9 = =9  qaon
L. (V.7

¢ L'allongement a la rupture A : c'est une mesure de ductilité car il est nul pour les
matériaux fragiles.

fu=i0
(]

A%= x100 (V.8)

ENP-ALGER 51



Partie IT: techniques expérimentales

¢ La striction a la rupture Z :

Z = (So-Su)*100 / So (V.9)

Avec : S, la section de l'éprouvette initiale
Su la section de I'éprouvette aprés rupture
Toutefois, pour des aciers unidirectionnels, la rupture s’initie habituellement dans I’arrondi ou
a une courte distance de ce dernier. Ceci est principalement attribuable a I’endommagement du
matériau causé par 1’usinage de ’arrondi ainsi qu’aux concentrations des contraintes présentes
dans cette zone. En effet, il est probable que des fissures se créent entre les différents plis du

stratifié lors de I’usinage de 1’éprouvette.

V.3. Appareillage

Pour effectuer I’essai de traction nous avons utilisé le dispositif expérimental (Figure V.6) qui
se compose par une machine de traction, assistée par ordinateur et une caméra vidéo afin

d’enregistrer les déplacements dans 1’éprouvette lors de 1’essai.

Machine d pssas o
Mécangued sandand

Figure V.6 - Description expérimental utilis¢ avec « DaVis ».

V.3.1 La machine de traction

L’essai de traction est généralement réalisé en introduisant une éprouvette dans une machine

de traction universelle. Cette machine consiste en une base plane et un piston hydraulique
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ayant un mouvement linéaire perpendiculairement a cette méme base. De plus, des machoires
se trouvent sur le piston ainsi que sur la base. Ces derniéres sont installées de sorte a ce que
leurs axes soient colinéaires avec celui du piston. Alors, une fois 1’éprouvette insérée dans les
machoires, le piston est déplacé verticalement et la force axiale nécessaire a ce déplacement est

enregistrée.

Figure V.7 L’éprouvette utilisée Figure V.8 Eprouvette de traction

V.3.2. Le logiciel de corrélation d’images « DaVis »
« DaVis » est un logiciel qui permet de calculer les déformations locales d’un échantillon.

Son principe de fonctionnement est la focalisation de la caméra sur la zone de déformation de
I’éprouvette. Cette technique permet un suivi en temps réel de I’'image vidéo.

Cependant, le logiciel « DaVis » est destiné principalement a effectuer de 1’acquisition de
données ainsi qu’au traitement de celles-ci. A partir d’une scéne vidéo, ce logiciel compare
deux images successives (les coordonnées des points) et calcule les distances correspondantes,
on obtient ainsi un champ de déplacement. A partir du déplacement calculé, on peut aussi

obtenir le champ de déformation associ€.

Par ailleurs, le logiciel « DaVis»  contient trois modules différents: PIV, LIF et

STRAINMASTER :

PIV : la méthode « PIV » permet de calculer des champs de vecteur de vitesse tridimensionnel
a partir d’un film réalisé avec deux caméras. Les images sont des trés bonnes qualités

(résolution = 2000*2000 pixels).

LIF : la Fluorescence Laser Induite « LIF » est une méthode largement répandue pour des

mesures optiques avec des gaz, des liquides et des solides. Il est possible de combiner la
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méthode de « LIF » avec d'autres comme la méthode « PIV », Rayleigh ou la technique de
'émission spectroscopie pour obtenir une information significative. Le systéme « LIF » se
compose habituellement d'un laser réglable, d’une caméra, de cartes d’acquisitions et d’un
logiciel. 11 est largement utilisé dans la recherche de la combustion, du plasma, du jet et des

phénomeénes d'écoulement.

STRAINMASTER : ce module est basé sur I'utilisation des caméras « CCD ». Il permet la

prise de vue et le calcul de champs de déformations sur une large gamme d’applications tel que
la mesure des constantes de plasticités, constante d’élasticité, I’analyse de déformation rapide
ou encore les écoulements granulaires. Ce module utilisé¢ dans le cadre de ce projet, il permet

aussi de saisir des vidéos et de les analyser afin d'en ressortir un champ de déplacement.

V.3.3 Calibration de la caméra

Lors des essais, la caméra peut étre placée a des différentes distances a chaque test et mal
orientée par rapport a I’éprouvette (Figure V.9). Ainsi, la calibration de la caméra est
obligatoire pour que le logiciel puisse la situer dans 1’espace et permettre d’obtenir des champs
corrects de déplacement et de déformation. L’opération de calibration est effectuée sans

éprouvette et sans fond mais avec les sources lumineuses dans les conditions réelles de 1’essai.

oblique 90" viewing meassured:
viewing '\ | | N W4,/ Vecos{a)
\A L “\#,_lightsheet &u.
Ve mltui

AN

Figure V.9 - Correction de I’orientation de la caméra[57].

Si la direction de la caméra n'est pas perpendiculaire a la face de 1’éprouvette, une calibration
spéciale de I'image est exigée. Pour cela, il faut arrangez un plan de calibration avec la taille
appropriée dans le plan de l'objet et focalisez I'image de caméra. Le plan de calibration devrait

couvrir le champ visuel complet (Figure V.10). L'image devrait étre focalisée et contenir
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environ 50 positions marquée (1’utilisation d’une petite ouverture de 1’objectif de la caméra ou

un adaptateur de « Scheimp flug » est nécessaire.

r-I--I--I--I---I-_-I_-___-I:__:I- + oot plne r++_:|:i-i+__+-+ IR
cbject plane t _teet=F + + + 4+ T |tA Tttt Rt
R EEREEE: / 4+ 4+ 44

/ Ht +++++ 4+ distortion| +| + + + + + + + |+
obigue |+ + + + 4+ 4+ HAt+ + + 4+ + 4+
e PR Het 1+ 10441

o I e+ 4+ 4+
+'Ui--4’51.i_jr__+ + 4+ +\-E'-’-rﬁf§1+ +_+_-1-.-+/+

cameraf L++++++_-_+_"+'+J camera R S

flat cafbralion plele fal calbration plale

Figure V.10 - Etalonnage de la mesure des distances[57].

V.3.4 Le calcul des champs de déplacements

La technique de corrélation d’image permet de filmer pas a pas la déformation du matériau et
d’analyser ainsi le déplacement de chaque partie de 1’éprouvette. A un instant t, on prend une
photo de I’éprouvette. On récupere une petite de cette photo (une icone) et on essaye de
retrouver (par balayage, corrélation directe, etc.) cette petite icone, dans la photo prise a

I’instant t+dt, comme indiquée la figure V.2
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Figure V.11 Schéma montrant la procédure de la déformation.

t+dt

Figure. V.12-Principe de corrélation d’image par balayage [54].

Une fois I’icone retrouvée sur la photo a I’instant t+dt, on peut alors calculer le vecteur

déplacement.
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3.4 Obtention de Champs de déformations

Aprés avoir récupéré le vecteur de déplacement de plusieurs points de la photo, on obtient

donc une carte des déplacements de I’éprouvette. On peut alors déduire les déformations.

Les différentes composantes du tenseur de déformation E; dans le plan (X, Y) sont définies

par :

E. et E,sont les déformations normales qui décrivent la déformation locale

unidimensionnelle dL/L, respectivement, dans la direction x et y, E_ et E,, sont les

Xy
déformations qui décrivent le cisaillement local en projection sur x (ou y) d’une surface de

normale y (ou x).

original strain principal strain
/ <
EWI N\ e, X'
Eyx Emin\,~ Emax _—
Ex TN
Exx —'I— y _x {\_,/_\;\‘ ./'-\\-../-".ep
Exyl o Exx //‘\_KO /\ X
i — “-.,U‘./"/'
Eyx Emax \Emin
Eyy

Figure V.13- Composante du tenseur de déformation dans le plan (X, Y).

A partir du tenseur de déformation généralis¢ E; (¢crit dans base quelconque dans le plan (X,
Y)), les valeurs des deformations principales (Figure II1.13) ainsi que I’angle 6, définissant

les directions associées sont donnés par les relations suivantes :

Em.axz Exx-i-Eyyi |(EXX_EW)2|+E'
‘min B ‘ 4 ‘ xy ' Exy N ny
avec E =—"—"—— (V.10)

2E,
tan(2¢9p) = ﬁ
yy

XX
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Dans I’étude qui va suivre, on va s’intéresser uniquement a la composante verticale E

(suivant la direction de la traction).

V.4. Techniques de caractérisation

Deux techniques de caractérisations essentielles ont été utilisées au cours de ce travail :

& La métallographie

@ Les tests de dureté

V.4.1 L’analyse métallographique

Nous avons procédé a I’analyse microstructurale par une observation au microscope optique.
En effet, pour que les échantillons puissent étre observés, les échantillons doivent donc étre

spécialement préparés :

V.4.1.1 L’enrobage

Il consiste a mettre les échantillons dans des petits moules puis on remplit ces moules par la
résine que nous avons préparé. Apres un certain temps la résine se solidifie, et on obtient des

échantillons enrobés figure V.14.

&

<
Le Fil
conducteur
(b
-— La résine
La résine
-
L'électrode

:] L'echantillon

Figure V.14: Schéma illustratif des échantillons enrobés[59]

V.4.1.2 Polissage

La surface des échantillons a fait I’objet d’une série de polissage mécanique a 1’aide d’une

polisseuse (figure V.15). On effectue un polissage progressif a I’aide de papiers abrasifs de
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plus en plus fins jusqu’a I’obtention d’un bon état de surface (état miroir) suivi d’un polissage
de finition sur papier feutre imprégné de pate diamantée. Les échantillons sont aussitot lavés a

I’acétone et séchés par un flux d’air.

Figure V.15: Photo de la polisseuse utilis€e.

V.4.1.2 L’attaque chimique

Pour les caractérisations en microscopie optique L’attaque chimique a été réalisée par
I’eau régale glycérinée (10ml HNO3 +20ml HCI +30ml glycérol) a la température ambiante

pendant quelques minutes ( entre 1 et 5 mn).

V.4.2 Essais de dureté
Les changements microstructuraux ont un impact direct sur les valeurs de dureté, de ce fait
nous avons procédé a des mesure de dureté Vickers dans les différentes zones de la

soudure, afin de pouvoir confirmer les observations métallographiques.
Principe de I’ essai dureté Vickers — HV

La mesure de dureté Vickers se fait avec une pointe pyramidale normalisée en diamant de
base carrée et d'angle au sommet entre face égal a 136°. L'empreinte a donc la forme d'un
carré. On mesure les deux diagonales di et d2 de ce carré a l'aide d'un appareil optique. On
obtient la valeur d (diamétre de I'empreinte) en effectuant la moyenne de di et d2. La force F et

la durée de I'appui sont également normalisées [60].

HV = 0,189x F/d* (V.11)
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Pé&nédtrateur : Pyramide
en diamant de base
carrée et dfangle au
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Figure V.16 Principe de I’essai de dureté Vickers [61].

Dans notre cas La charge d'essai appliquée est de 200g, elle est appliquée
progressivement et de fagon constante jusqu'a ce que la charge choisie soit atteinte. Le temps

de maintien de la charge est de 10 & 15 secondes.

V.5 calcul du taux de ferrite

Le « taux de ferrite » est un intermédiaire commode pour appréhender les propriétés du métal
fondu et maitriser les risques de fissuration a chaud.

1.2.2Comptage métallographique [63]

La méthode consiste a superposer une grille de points & un nombre donné de champs observés
de la coupe métallographique examinée, a compter le nombre de points de la grille inclus dans
le constituant considéré et a en déduire sa fraction volumique (supposée égale a la proportion
surfacique d’abord estimée). S’agissant d’identifier une phase en faible quantité, en forme de
particules ou de lattes fines (les caractéristiques de la ferrite), le résultat du comptage dépendra
de [60] :

= la technique de révélation (en particulier pour les teneurs inférieures a 2 %) ;
& D’aptitude de I’opérateur a distinguer la ferrite transformée en phase et les carbures ;
& la couverture statistique de la grille et la procédure de mesure, ce qui le donne au mieux

a=+ 10 % de la valeur obtenue
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Dans notre travail, on a choisi aléatoirement cinq micrographies pour chaque zone (pour
davantage de satisfaction) comme illustré sur la Figure IV.17 ; et aprés on a calculé la valeur

moyenne du taux de ferrite des cinq micrographies de chaque zone.

)

]
]

ZAT MB

Figure V.17: Schéma du prélévement aléatoire pour traitement d’image
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CHAPITRE VI
RESULTATS ET INTERPRETATIONS

Dans le cadre de la caractérisation des déformations locales issues d’un essai de traction
appliquée sur une éprouvette en acier inoxydable austénitique de type AISI 316L soudé avec
métal d’apport de type AISI 308L : une technique de corrélation d’image appelée technique du

« mouchetis » est utilisée lors de cet essai.
VI.1 Les résultats de I’essai de traction

Les résultats obtenus nous donnent une courbe de traction (résistance- allongement) qui ne
comporte pas la partie instable de la transition du domaine élastique au domaine plastique.
Cependant une résistance a la déformation mise en évidence sur les courbes de la figure VI.1.
Les différentes dérivées de la courbe de traction obtenues pour notre matériau sont exposées

dans ce paragraphe.
VI1.1.1 La courbe de traction

L’essai de traction sur 1’éprouvette d’acier inoxydable austénitique 316L selon les données

suivantes :

La longueur de I’éprouvette est : Ly=100 mm ;
La largeur de I’éprouvette est : dp=10 mm ;

L’¢épaisseur de I’éprouvette - ep=3mm d’o0 S¢=30 mm?;

* & o o

Vitesse de traverse constante : Vt =0,5 mm/mn.

Cet essai nous fournit la courbe donnant la contrainte appliquée a 1’éprouvette en fonction de

sa déformation comme indique la figure ci dessous :
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Figure VI.1 : La courbe de traction contrainte-déformation

Cette courbe, est composée de trois parties ; qui caractérisent les étapes de comportement

mécanique de 1’éprouvette au cours de I’essai :

O La premiére partie (I’intervalle (0a)): est le domaine de la déformation élastique
réversible, dans lequel le matériau obéit a la loi de HOOKE ¢ = E.g Tel que

O : la contrainte appliquée sur I’éprouvette (MPa)

E : module d’Young (MPa)

€ ¢ la déformation (%)

La valeur absolue de la déformation reste faible, de I’ordre de quelques dixiémes de pourcent

a la fin de ce domaine d’élasticité.

® La deuxiéme partie (I’intervalle ab): est le domaine de la déformation plastique

homogéne ; A partir d’une certaine contrainte, le matériau rentre dans le domaine de la
r M . b E 4
déformation plastique homogeéne ; la valeur de la pente d— , appelée taux de
&

consolidations (taux d’écrouissage) est bien inferieure a celle de module de YOUNG E du
matériau, et tend progressivement vers 0 au maximum de la courbe de traction. dans ce
domaine de la déformation plastique, c’est une déformation est irréversible. Si la contrainte

est supprimée, le matériau manifeste dans certain retour élastique.
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Dans ce domaine la déformation plastique est dite homogene car elle a affecté
I’ensemble de I’éprouvette, qui a diminué la section. La section de 1’éprouvette reste en

toute fois la méme tout le long de I’éprouvette de traction.

© La troisitme partie (I’intervalle bc) : Une fois que le maximum de la courbe de traction a
¢été atteint, on constate que la déformation plastique se poursuit, mais quelle se localise
dans une région de I’éprouvette appelée zone de striction. Le domaine de striction est le
domaine de déformation plastique non homogene.

La consolidation du matériau ne peut plus alors compenser I’augmentation da la contrainte, il y
a instabilité, et striction progressive jusqu'a ce que la rupture soit atteinte dans la zone de

striction de section la plus faible de I’éprouvette étudiée.

e La courbe de traction nous permet d’obtenir les valeurs des caractéristiques mécaniques en

traction pour le matériau étudié :

1) La limite d’élasticité R.= 200 MPa
2) Module de YOUNG E = 200 GPa
3) La résistance a la traction Rp=411MPa

4) L’acier inoxydable austénitique 316L a 1’état hypertrempé présente un allongement a la

rupture de I’ordre de 22%. D’ou une résistance a la déformation

5) coefficient de striction Z%.

Calcul de coefficient de striction Z% :

z%-= (Z=£)100

So : la section initiale de 1’éprouvette =30mm’

S: : la section de rupture de I’éprouvette.

D’apres la loi de conservation de volume on a dV=0 d’ou So.Lo=S;. L,
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S— (2 )=24.6mm’

2% = 18%

—>
—> %= (2=2)100=18%
—>

D’aprés les résultats ci-dessus, nous constatons que la résistance moyenne a la traction est
voisine de 410 MPa et I’allongement a la rupture proche de 23%. Ce matériau présente un bon
compromis entre une résistance a la traction suffisante et acceptable accompagnée d’une
ductilité (allongement) faible. Les plus part des valeurs obtenues des différentes
caractéristiques mécaniques pour notre matériau utilisé¢ rentrent bien dans les fourchettes de

propriétés données dans la littérature

VI.1.2 La courbe de contrainte en fonction du temps

Afin de corréler les résultats de la machine de traction avec ceux de la caméra numérique,
nous tragons la courbe montrant I’évolution des contraintes en fonction du temps (voir la

figure VI.2 ci-dessous)

450
400
350
300
250 -
200

contrainte (MPa)

150 -

100

50 0 5 10 15 20 25 30 35 40 a5

temps(mn)

Figure.V1.2 Courbe montre I’évolution de la contrainte en fonction du temps

A partir de cette courbe, la durée de I’essai de traction est de 42 mn (2540 ,75 s) tel que :
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e une treés courte durée de 2.20mn approximativement pour le domaine élastique.

e La durée de la partie plastique homogene est de te1 =36 - 2.2=33.8mn.
e La contrainte maximum a ¢été atteinte dans la 36 mn.

e A partir de la 36°™ minute I’éprouvette rentrée dans la troisiéme partie ; le domaine de
striction

Jusqu'a la 40™™

minute.

Oieme

La rupture a été faite dans la 4 minute

VLL1.3 La courbe de déformation en fonction du temps

25 4

20 4
E
£ 15 - Wd=d=idt
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Figures VI.3 - Evolution de la déformation.

La courbe déformation-temps montre que 1’évolution de la déformation en fonction du
temps est une ligne droite qui passe par 1’origine, elle est de type : e=at tel que a= Vd= de/dt

est la vitesse de déformation

8o 20,004-10,008 ; s
Vd=— = = 0.54 mn =9.0610" s
at 36,80—-18.410

Donc, la figure ci-dessus montre que la vitesse de déformation est constante lors de 1’essai

de traction.

La déformation maximale de 1’éprouvette est de I’ordre de € = 23% donc 1’acier 316L est

relativement dur, ¢a signifie qu’il y a une chute de ductilité de I’acier.
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VI1.1.4 Courbe de I’évolution de la déformation

=5.00% 0.0 5.00% 10.00%: 15.00% 20.00%: 25 .00%:

Figure V1.4 - Evolution de la déformation lors d’un essai de traction.

a)yt=2mn b)t=17mn c¢)t=36mn d)t=41mn

L4

a) I’éprouvette dans le domaine d’élasticité b) I’éprouvette dans le domaine de plasticité homogéne

c)’éprouvette dans le domaine de striction d) I’éprouvette aprés la rupture

Figure VL.5. L’évolution de I’éprouvette lors de 1’essai de traction

ENP-ALGER 67



Partie IT: techniques expérimentales

Ces images montrent que 1’amorgage, puis la rupture se situent dans la zone fondue,

VI.2 Les résultats obtenus par le logiciel « DaVis »

VI.2.1 Champs de déplacements

Pour déterminer le champ de déplacement nous avons choisi une zone d’étude comme indiquée

sur la figure ci dessous :

Apres calibration de la caméra on a choisi une taille de fenétre de32x32 pixels. le calcule de
champ déplacements est possible par le logiciel « DaVis » .On va par la suite étudier les

déplacements calculé par « DaVis » pour plusieurs points de la zone d’étude.

Pour calculer le champ de déplacement avec les paramétres suivants :
e une vitesse de traverse égale a 0,5mm/min.

e On enregistre alors 42 images avec une fréquence de limage/mn.

B
Laligne
ME : métal de base. o etude
ZAT : zone affectée therrmigquernent.
Z.F: zone fondue (30%308L et E I E _
0% 316L approzamativernent) =:

Figure VL.6 : La ligne d’étude.

L’évolution du déplacement en fonction du temps est reportée sur la figure VI.7 pour

plusieurs points différents. Ces points sont équidistants de 4mm.
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V1.2.1.1 Courbes de déplacements pour des points situés dans le métal de base
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Figure VI.7- Evolution du déplacement en fonction du temps pour 4points. Dans le MB
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Figure VI1.8- Evolution du déplacement en fonction du temps pour 2 points.

VI1.2.1.3 Courbes de déplacements pour les points situés dans la zone fondue
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Figure V1.9 - Evolution du déplacement en fonction du temps pour 3 points.
Nous remarquons d’aprés ces résultats que les déplacements dans le métal de base moins
grands que dans la zone fondue et que de la ZAT, mais la rupture se localise dans les

alentours de la ZF. Nous pouvons expliquer par un manque de ductilité au sein de la ZAT
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et la ZF d’une part, et par le grossissement de grain de la ZAT d’autre part.
Donc les fissures, situées a quelques millimetres de la zone fondue dans la ZAT, se
développent par cavitation autour des précipités intergranulaires. La dureté de la partie

de la zone affectée thermiquement contenant les fissures est supérieure a 200HV [48].

VI.2.2 Champs de déformations

Une fois les valeurs des déplacements sont obtenues, on calcule alors les déformations
correspondantes. En choisissant plusieurs points au centre de 1’éprouvette, 1’évolution de la

deformation E, en fonction du temps pour les différents déplacements sont représenté dans

les figures suivantes.

VI.2.2.1 Courbes de déformations pour les points situés dans le M.B
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Figure VI.10 - Evolution de la déformation pour métal de base (MB).
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VI.2.2.1 Courbes de déformations pour les points situés dans la ZAT
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Figure VI.11 - Evolution de la déformation pour la ZAT.

VI1.2.2.1 Courbes de déformations pour les points situés dans la zone fondue

30 7 .
30
25 o
25 7
< 20 4 =
R £ 20
= 5
o 15 S o1s
— (1~
[ E
E 10 = 1p 4
= [=]
2 T
% o5 - S o5
=
o o 4
a 10 20 30 40 50 v}
temps (mn)

Point au Centre moins 3mm

10 20 30 40 50

temps (mn)

Point au centre plus 3mm

zo

18
16
14
12
10
os
o6
o4
oz

déformation{%)

T T T
20 30

temps {(mn)

Point au Centre

Figure VI.12 - Evolution de la déformation pour la ZF.
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On constate que la déformation est de plus en plus importante si on rapproche a la zone
fondue. Cependant, la déformation dans le métal de base est moins que celle de la zone affectée
thermiquement, et moins aussi que la déformation de la zone fondue.

D’apres les résultats précédents, on déduit que le taux de déformation le long de 1’éprouvette
soudée est relativement constant au niveau du métal de base, alors que la zone fondue présente

une déformation assez importante ; ceci vient du fait de la différence des modes de déformation

dans les deux zones, qui est fonction de la microstructure de chaque zone.

D’autre part nous remarquons la déformation maximale est de I’ordre de 30%, et la
déformation moyenne est approximativement 22%. Donc les courbes de logiciel « DaVis » ont

montré que la soudure semble fragile.
VI1.2.3 Résultats de la caractérisation

V1.2.3.1 Résultats de la métallographie :

Pour le <cordon de soudure , nous avons effectué différentes observations
micrographiques dans des différents endroits (ZF, ZAT, MB) dans le but

d'identifier 1’état structural.
& Structure du métal fondu

La micrographie de la zone fondue est donnée par figure VI.13. Elle a un aspect
conventionnellement appelé¢ microstructure dendritique de solidification. La ferrite &
(en noir) est a la fois dans les espaces interdendritiques et dans les axes dendritiques a

cause des ségrégations, et le reste de la matrice (ce qui est en blanc) c’est I’austénite.

Figure VI.13 Microstructure de la ZF
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@ Structure de la zone de liaison

Nous constatons la présence de grains de grande taille a c6té de grains plus fins. Ce qui

traduit la surchauffe importante subite par cette partie au cours de I’opération du soudage.

Figure VI.14 Microstructure de la zone de liaison (x200)
& Structure de la ZAT

A proximit¢ de la zone fondue (la zone affectée par la température), la
microstructure se révele comme celle du métal de base , néanmoins la taille des grains
a connu un grossissement trés significatif sous I’influence de 1'élévation de la température
apportée par la source de chaleur lors de l'opération du soudage. Cette observation

est bien mise en relief dans la figure VI.15.

I 100pm
—

Figure VI.15: Microstructure la ZAT.
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@ Structure du métal de base

L’acier posséde une structure austénitique granulaire isotrope la taille des grains ne

présente pas beaucoup de dispersion, comparée a celle de la ZAT.

Figure VI1.16 : Microstructure du MB.

VI1.2.3.2. Taux de ferrite

Le taux de ferrite moyen dans le cordon de soudure, déterminé par la méthode du

Comptage métallographique, dans les trois zones de la soudure est présenté dans le tableau

ci-dessous :
Zone Zone ZAT Métal de
fondue base
0 (%) 33.6 9.3 6

Tableau VI.1: Répartition du taux de ferrite dans la soudure.

V1.2.3.3 Caractérisation mécanique

Nous constatons que la dureté au sein de la ZF est supérieure a celle de la ZAT et a
celle du métal de base. Ces constats peuvent étre expliqués en se basant sur les deux

considérations suivantes :

- Le taux élevé de ferrite au sein de la ZF.
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- Une concentration tres élevée de contraintes résiduelles localisée au niveau de la ZAT
engendrée principalement par la haute dilatation thermique de l'acier 316L (proche de

16,5.10-5K-1), ceci peut étre explicité par la formule mathématique suivante qui donne la

contrainte thermique cth

On =E.e=E.a.AT (VL1)

SEO Zone fondue zone affectée

thermiquement metal de base

250

M

Q

Q
|

150 -

dureté Vickers HVq,:

100 -

50 -

Figure VI1.17 Profil de dureté dans 1’éprouvette soudée aprés la rupture.
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VI.2 Interprétations

D’aprés les résultats obtenus par I’essai de traction, a partir de la courbe de traction d’une

part, et du logiciel « DaVis» d’autre part, nous constatons qu’il y a une résistance a la
déformation et une chute de ductilit¢ de matériau étudié, en effet, les parameétres suivants
nous paraissent essentiels dans la détermination des causes de la fragilit¢ du matériau et

I’endommagement et la rupture dans la zone fondue des aciers inoxydables austénitiques :

» Lors du soudage, la dilatation et la rétraction non uniforme des parties chauffées,
empéchées par les parties du joint qui restent froides génerent des incompatibilités
de déformations conduisant a des champs de contraintes et de déformations résiduelles
apres retour a la température ambiante. Au cours de chauffage, lorsque la rigidit¢ du
matériau décline, les contraintes provoquent des changements de forme lorsqu’elles
dépassent la limite d’¢lasticité. Plus les gradients de température sont élevés, plus les
contraintes sont susceptibles d’étre importantes aprés retour a température ambiante.
L’acier 316L posséde un coefficient de dilatation relativement élevé (16,5.10°K"
=19,5.10"° /°C), ainsi qu’une conductivité thermique faible (14,6 W.m™.K™), il est par

conséquent plus sensible aux échauffements locaux.

» L’effet néfaste de la température élevée de soudage qui fait grossir le grain, peut
faire chuter aussi la ductilité (La ductilit¢ diminue également lorsque la taille de

grain augmente lors du soudage)

» Le soudage peut engendrer des changements structuraux dans la soudure (zone
fondue surtout) et par conséquent les propriétés mécaniques de la piece soudée, ces
changements varient le long des zones de la soudure et sont causés essentiellement

par Deffet de la température au cours du soudage qui :

& Augmente le taux de ferrite dans les soudures (zone fondue), d’ou apres 1’opération

du soudage la ZF devient riche en ferrite.

& Augmentation de la taille des grains dans la zone affectée thermiquement.
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» Dans les zones affectées thermiquement, il y a un écrouissage li¢ aux
incompatibilités de dilatation lors du soudage. Le durcissement li¢ a cet écrouissage,
qui s’étend jusqu’a quelques millimétres de la zone fondue, atteint son maximum.
Au-dela de ce maximum d’écrouissage, la température connue lors du soudage est
inférieure a 650°C environ. Dans la partie de la zone affectée située entre la
zone fondue et le maximum d’écrouissage, en revanche, la température connue
lors du soudage est supérieure a 650°C. d’autre part, I’écrouissage renforce la
résistance a la déformation car il augmente la densité de dislocations et favorise la
précipitation intragranulaire de fins carbures qui limitent la restauration du réseau de

dislocations, cependant 1’allongement a la rupture diminue fortement.

Effet de la présence de ferrite on a Creq/Nieq= 1,65 et nous avons un taux élevé de
ferrite au sein de la ZF, et tant que le procédé du soudage utilisé est TIG avec
multipasses (trois passes), cette ferrite se transforme en phase sigma, dure et cassante,

qui fait fragiliser la soudure.

La rupture, située dans la zone fondue, car la dureté de la zone fondue est plus €élevée que

celle de la zone affectée thermiquement (supérieure que celles du MB).

Les atomes interstitiels aussi jouent un role important dans le durcissement de 1’acier
316L. D’une part, I’acier 316L est le siege du phénomene Portevin-Le Chatelier. D’autre
part, on sait que généralement 1’acier 316L flue relativement vite. Les atomes d’azote
(sans doute associés aux atomes de molybdéne) sont alors trainés par les dislocations

ce qui freine leur mouvement.

» il faut rappeler que les propriétés mécaniques a 1’ambiante sont plus élevées pour les

structures possédant des grains austénitiques plus fins.

ENP-ALGER 78



Conclusion Géneérale




Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

L’objectif de cette étude est de déterminer une carte de déformations d’une éprouvette

soudée en acier inoxydable austénitique de type AISI 316L. Les travaux réalisés nous ont

permis de montrer que :

B L’essai de traction assisté par le logiciel de corrélation d’image « DaVis » réalisé sur le
matériau etudié 316L a la température ambiante, nous a permis de déterminer le champs

de déplacements et le champs de déformations avec précision.

¥ Les techniques de corrélation d’images permettent de mesurer les déformations des
objets (structures ou éprouvettes) avec performance. Les mesures ponctuelles sont
complétées aujourd’hui par des possibilités de mesures de champ, mais Les informations
apportées sont toujours relatives aux déformations a la surface de 1’objet. L’avenir permettra

peut- étre d’accéder a des informations de volume.

M L’essai de traction réalisé sur 316L, mené sur éprouvette rectangulaire normalisée et
soudée, met en évidence les effets génériques de 1’écrouissage :
v" Durcissement par effet direct de I’augmentation de la densité de dislocations
v Chute de la ductilit¢ par augmentation de la cinétique d’endommagement
intergranulaire.

v’ renforce considérablement la résistance a la déformation de I’acier étudié.

B Les aciers inoxydables austénitiques sont des solutions solides de structure cubique a
faces centrées possédant une forte capacité d’écrouissage liée a leur faible énergie de faute

d’empilement
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En perspectives :
¥ Nous souhaitons que ce travail soit complété par d’autres techniques de
détermination les champs de déformations et sera appliqué sur d’autres nuances d’aciers de

la méme famille des aciers inoxydables austénitiques pour pouvoir généraliser les résultats.

¥ Il serait intéressant, également, de s’intéresser aux gradients thermiques et aux
profils de températures pour cerner de prés les contraintes thermiques et relativiser 1’aspect

fragilisation par plasticité de phénomene dil au soudage des aciers inoxydables.
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Annexel : paramétres de calcul de champs de déplacements

ANNEXE 1
PARAMETRES DE CALCUL DE CHAMP DE

DEPLACEMENT

A partir des images enregistrées, on peut procéder au calcul du champ des
déplacements. Beaucoup d’options sont réglables, mais agissent a des niveaux de
calculs différents. Pour se rendre compte de leurs roles réels, il faut faire beaucoup de
tests de calculs en ne changeant qu’un paramétre a la fois.

On trouve tout d’abord des options de correction d’images, puis un pré traitement,
ensuite le calcul de corrélation, enfin, le post traitement.

R/

%+ Image Proprocessing :

[ E’E}& [v [ Doimage
|[=-F& 1: 20-Detomation Time-series = =
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[+ _g] Vector calculabion parameter > :’ .
[B) Vector postprocessing [V Sublract sliding background, scale length: 40 = pixel
E ; g I~ Sublract offset, counts: [ 4 counts
FO &
FO 5
FO 8
F) 7
FO 8
FO 9

Figure A.1 - Image Proprocessing.

En utilisant I’Image Proprocessing on a la possibilité de modifier I'image (résolution,
netteté) avant que le calcul de vecteur ne soit exécuté. Souvent ceci aide a améliorer la
qualité des résultats, particulierement quand on s’intéresse a une zone locale.

7

«* \ector Calculation Parameter :

Opesation kst: > =
(| e =15 X] ¥ D arr = s masker e [Mask wil be used flom suface
=-F() 1: 30Deformation Time-series -
[B) Time Series Cross Conelation

— Crelab %
I~ Advanced settings |(-‘ J5 fres € e camera ‘

ez ga| pprE

Iterations:
[° Single pass Cell sze in x/y: Overlap:  Nx:

- Mubi pess fconstant cal sie) | 11280 (1281 =] [507 =] T

[Z] Conelation function

[B] Conelation Peak Vabdation

[£] Multipass Postpracessing
[E] Vector Postprocessing

O 2 I Muitipass (decreas. cellsize) [ 64 = o0 =] [0 =] [ =i
FO 3
FO) 4
o e i
FO 7 > [T Disglay mtermedizte veclor figlds

<« | »

Figure A.2 - Vector Calculation Parameter.
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En utilisant le Vector Calculation Parameter on peut choisir la plage des données, le
mode de corrélation et les images qui sont utilisées pour la corrélation. Le calcul peut
étre fait en un seul pas ou itératif (multi passe). La taille et le chevauchement de
fenétre d'interrogation peuvent aussi étre définis. En outre, la correction de I'image
permet l'affichage des résultats intermédiaires lors d’un calcul itératif. Enfin, dans ce
menu on peut préciser I'unité du déplacement (mm ou pixel).

1st frame
_\\
ds
e
e cross
ds 1 ati
(D,OJ.B- correlation
BlJtO.
correlation 2nd frame
image (single frame) image (double frame)
AUTO-CORRELATION CROSS-CORRELATION

Figure A;.3 - Auto- et Cross- Correlation.

e Auto- Correlation : calcule un champ de déplacement sur une image simple.
Dans ce mode, l'image originale se compose d'une grille simple. Il contient
I'information de déplacement de particules comme double exposition. L'algorithme
calcule I'Auto- Correlation de toutes les fenétres d'interrogation dans I'image
originale. Ceci est fait en calculant le « FFT » d'une fenétre simple, ce qui méne au
2D-auto-correlation. L'Auto- Correlation est symétrique et mene a une ambiguité de
direction. C'est I'une des raisons pour laquelle la corrélation croisée est préférable.

e Cross- Correlation : calcule un champ de déplacement sur deux images. Dans ce
mode, l'image originale se compose de deux grilles. La premiere grille (0) contient la
1ére exposition tandis que la deuxiéme grille contient la 2°™ exposition. L'algorithme
calcule la corrélation croisée de toutes les fenétres d'interrogation entre I'armature 0 et
I'armature 1.

% (Initial) Reference Vector Field :

s S H|X| Initial interrogation window shilt (st pass on)

=-F() 1 P1V Particle Image Velocimetry
&) Image Preprocessing
= [E] Vector Caiculstion Parameler
5
g Correlation function
|&] Cortelation Peak Validation Restrictions implied by (adaptive mutipass / miial) reference vector fields:
(5] Muiipsss Postprocessing Boiic iocis s e s witieresc Mool s0/4 5
[E] Vector Postprocessing
F) 2
FO 3 Absolute vector range restriction = reference +- Fj pixel
FO) &
FO5
FO 6 Vector position:
FO 7
FO 8
FO 9

& Constant a0 dy |0 | |pet  +|

" Use reference vector fiek |

AND

(¥ Symmetrical: in the middle between interogation windows/images

(" At position of first interragation window / image (use for time-series data)

Figure A;.4 - (Initial) Reference Vector Field.

Dans 1’option Reference Vector Field, on peut choisir la position de la fenétre
d'interrogation pendant le calcul de vecteur pour augmenter le rapport signal/bruit. En
plus, on peut choisir les restrictions pour le multi passe en machine et la position du
vecteur.

Relative et Absolute Vector Range Restriction déterminent les limitations pour le
multi passe. Ces restrictions sont combinées par une opération mathématique. Quand
une de ces restrictions n'est pas accomplie le vecteur calculé sera enlevé.

ENSP-ALGER 87



Annexel : paramétres de calcul de champs de déplacements

e Relative Vector Range Restriction = Reference + Cell- size/n indique la déviation
du vecteur calculé par rapport au vecteur de référence qui a été calculé dans le
passage précédant. Par exemple, si la taille de la fenétre d'interrogation est 32x32
pixels, la taille de la fenétre cell-size/10 est indiquée, la déviation du vecteur calculé
relativement au vecteur de référence est limitée par les pixels £3.2,

e Absolute Vector Range Restriction = Reference +n Pixel fait la méme restriction
mais avec une gamme donnée directement dans le déplacement de pixel et qui dépend
de la taille de fenétre d'interrogation. Les deux options peuvent étre employées
simultanément pour ajuster la gamme de vecteur relativement a la taille courante de
fenétre d'interrogation pendant I'algorithme a multi passe. Par exemple, on fait une
course de 64x64 vers le bas a la taille de 16x16 et si on sait que les vecteurs ne
dévient pas plus de 4 pixels sur une distance 32 pixels, on placerait la gamme absolue
au pixel +4. D'autre part on le prévoit qu’en descendant a le plus petites tailles de
fenétre, la déviation entre les vecteurs deviendra plus petite, ainsi une gamme variable
relativement a la taille de fenétre. ex. : cell-size/16 limiterait les vecteurs aux pixels
+2 dans la fenétre 32x 32 et au pixel +1 dans la fenétre 16x16. Pour trouver les
meilleures valeurs, on devrait commencer les calculs sans restrictions, ensuite,
essayez de limiter le plus possible.

% Correlation Function :

P 1Y Particke Image Velocimetry g" = I R
Image prepiocessing

= Vector calculstion parameter Corelation function: I'elandard' 11492 [via FFT, no zero-padding) j
(Initial) reference vector field
™ Second-order conelation
Conelation peak validation
Multi-pass postprocessing
Vectar postprocessing Final Pass(as}

Comelation function: Inumaized (111 avgl (124 Zavg)/ims j
™ High-aceuracy mode for final vector iesul (whittaker reconstiuction]

™ Reconstuct image with final vector result

[ Cieate corelation map

Figure A.5 - Correlation Function.

En utilisant I’option Correlation Function, on peut permettre la corrélation de
second ordre, le mode élevé d'exactitude et la reconstruction d'image pour le résultat
final. En outre on a la possibilité d’enregistrer la carte de corrélation.

«+ Correlation Peak Validation :

Operatian list: 2
' Elﬂﬂ V' Oniy acoept carrelation pesks in defined rahge:
= F() 1: F1V Fartice mage Velocmety T el
EI Image Preprocessing Vi [13 Wy |0 ¥z |0 e~ [is)
= &) Yestor Calculation Parameter B P o o~
[Z] (iritial Refererce Vector Field =8 L = |0 2L
15] Conelation function
3
=] Mukipass P i
) 2 oo 71| ForSters A thetree vecorcampanents sy Ve ar commied o
iz the teo corelation peaks V1=Nx1 Vy1) and V2={Vx2Yy2] of the lwo camera
o2 This allows for & validabion if the vector Y=V ¥pz] is correct
:E; ; 3D-vector validation
Fi6 valdV = f[V1,W2) only f enar < |3 pikel
FO T
FO 8

Fog

Figure A;.6 - Correlation Peak Validation.
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En utilisant I’option Correlation Peak Validation, on peut choisir une gamme dans
la taille de fenétre d'interrogation ou la créte de corrélation est acceptée.

%+ Multi- Pass Postprocessing :

0 Sl v
Hesaonds ,@J E.LXJ [7 — Multi-pass postprocessing
= F() 1: P1V Patticle Image Velocimetry D akein ver ok .
¥ peak ratio 0<
5] Image Preprocessing
=1 ] Vector Calculation Parameter 7 - Median iter: [svorgiy remove & Reraiely repiace %]
&) (Initial) Reference Vector Fisld
E] Correlation function Remove if > 2 *r.m.s. of neighbours

& Conelation Peak Vabdation Insertif < [F7 *ums. of neighbous

e R Multi-pass Postprocessing]

|5] Vector Postprocessing [V Remove groups with < 5 =3 vectos
7 =
o

1xSmocth 33 ¥

Figure A,.7- Multi- Pass Postprocessing.

Dans ce menu, on peut choisir les paramétres pour le post-traitement durant le multi
passe. En utilisant le multi- passe, il est recommandé deffectuer une validation sur
chaque champ de vecteur calculé avant d'employer le champ correspondant de vecteur
comme référence dans le prochain passage. Quand il y a des « faux vecteurs » ne sont
pas supprimés, il est possible que la corrélation avec une taille réduite de fenétre
renvoie de mauvais resultats.

Median Filter, Fill- Up Empty Spaces (interpolation), Fill- Up All et Smoothing
sont des options employées par défaut. En écrivant les valeurs correspondantes on
peut choisir le niveau du filtre. Pour des détails voir le paragraphe de Vector
Postprocessing. Peak Ratio Q et Remove Groups peuvent étre appliqués pour filtrer
les champs intermédiaires de vecteur calculés. Pour des détails voyez également le
paragraphe de Vector Postprocessing.

«* Time- Series Cross- Correlation :

La corrélation croisée de série de temps est seulement disponible quand I'opération
correspondante a été choisie. Il est utile quand on veut enregistrez une série d’images
avec une période de temps équidistant.

D-Deformation Time-senes Q_' =l o Er, 1234686
. = = v mode:
Time-series cross-comelation

Image preprocessing 5 - :
51 Vector calcultion parameter (" Integral: correlation relative to first image 10

(Initial) reference vector field

Correlation function

Conelation peak validation

Multi-pass postprocessing
Vector postprocessing

(" Differentiat conelation between 2 successive mages n'(n+1)

I Surmmen g moving [|sgrangian) referent
I Use last vector field as reference, alowed change inV each step: l_j poxel

Figure A;.8 - Time- Series Cross- Correlation.

Integral : Correlation Relative to First Image 1*n et option Sum of Differential
Vector Fields 1%*2,1%2+2%3,1*2+2*3+3*4,... + Summing Using Moving
(Lagrangian) Reference Frame, ce mode est particulierement bien adapté pour les
grandes déformation.

Les deux parametres les plus importants pour le calcul de la déformation 2D sont
Time- Series Cross- Correlation et Vector Calcualtion Parameter.
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% Vector Postprocessing :

o EoF L]
Operation gﬂ& | Dovector postprocessing

[ Allowable vector range:

= () 1: P1V Paticle Image Velocimelry F F— el
E] Image Preprocessing m E e
#)- ] Vector Calculation Parameter

-%] I~ Delete vector if peak ratio 0<

2 W - Median fiter: | siongly remove & iteratively replace |
Remove if > [(37 *tms of neghbous
Insartit < 25 *ums of neighbows

¥ Remove groups with < ﬁ—j vectors

I~ Smoothing: [~ Apply curently active mask

3

4

§

b I™ Filup emply spaces (interpolation) [~
7

8 o]

9

Figure A;1.9- Vector Postprocessing.

Aussitot qu'un champ de déplacement a été calculé, des algorithmes de validation de
vecteur peuvent étre appliqués pour éliminer les faux vecteurs. Le parameétre pour
cette validation peut étre choisis dans le menu Vector Postprocessing.

s X/Y Plot

Le X/Y Plot dialogue peut atteint en utilisant le bouton de X/Y Plot dans le menu
Project Manger. Le dialogue peut utilisateur parcelle de terrain de un X/Y Plot de
vecteur.

T -

Figure A;.10- X/Y Plot.

7

% Window Manager :

Le menu Window Manager peut étre employé pour la configuration d'affichage
d'image de la bonne partie du dialogue. Un choix approprié d'images (vertical x
horizontal) peut étre choisi en utilisant la boite de textes de disposition dans Ix1
jusqu'a 2x2 de la fenétre 1. Les types suivants peuvent étre montrés :

e Source : I'ensemble de données choisi de vecteur qui est employé pour créer le x/y
plot
e X/Y Plot : résultat de X/Y Plot.

«» Plot mode :

Avant de choisir les données pour le x et y axe des ordonnées, l'utilisateur doit choisir
un Plot Mode.
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Plot mode:

I A ' xvalue / yvalue (1 profile)

@ whne /y line [n profiles]

Figure A;.11 - Plot Mode.
Cette fenétre permet d’accéder aux choix suivants :

e X value /Y value (1 profile) : ce mode qui obtient de chaque point de repeéres
du champ 1 de vecteur de source (la valeur choisie de x et de y) peut créer un
profil avec des points de repéres de n (nombre de champs de vecteur).

i 2 3 i s 3 7 ] k]
£ile auaber

Figure A;.12 - Exemple : déformation Eyy pour 9 champs de vecteur.

e X line/ Y line (n profiles) : ce mode qui obtient de chaque profil du champ 1 de

vecteur de source (la ligne des données choisie de x au-dessus de la ligne des données de

y) peut créer une parcelle de terrain avec des profils de n (nombre de champs de vecteur).
7P

v
x

10

\\
[ \
P 8
H
3

- 6
1 / N
1 . \

2 4 N

6

-10

Figure A;.13 - Exemple : Vx suivant une ligne indiquée pour 9 vecteurs.

7

« Calcul de la déformation :

em O RREMERIA A

o 3T W - 3
- __ I
: i ’

‘ f

o A 8] | b ] & o ] ] [ et [
L]

[ 1112 wuniee

Figure A;.14 - Menu de calcul du champ de déformation.
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% Représentation de la déformation :

La fenétre ci-dessous permet la visualisation graphique du champ de déformation. La
cartographie de 1’éprouvette est représentée sous forme de couleur fonction de la
valeur de la déformation.

5
-Status
- Proparties Display | sain Exc x| I smocth
+-Add Ons
“Yector Display % !— 4| Gamma:
Weotor Color L m‘ 010 x| J1o0
Weclor Background [V palette wiapping
-Yector Background Riaw Image I .
Mouse Window [ arbir, range IV percentage scaling
e
[+ max
[ min .. max
I optimal bit shiit
™ fied bit shift ﬂ a2 || g
Histogram %: ] EU ﬂ =1
[ Teansform background m
Apply I AsDewatl Toal Close:

Figure A;.15 - Réglage de I’affichage de la déformation.

Dans certains cas, on peut avoir besoin de faire quelques corrections concernant la
représentation graphique du champ de déformation. Ceci est possible avec 1’option Vector
Background Raw Image.

&2 Data and Display Properties Setup : x|
Status
[# Propetties Hisdng e WL—I Frame: |0
= AddOns
1905.5 AI
M [

Vector Display Mapping "' R&B
Vector Color

[~ palette wapping

Wector Background &3} ST
Vector Background Raw Image
Mouse Window
o —;‘"‘
(" fized bit shift A] _T_
Hitogamz: [0 10 ¥ =
Apply I As De!a!.] ToAl I Close|

Figure A;.16 - Correction de I’image de la déformation.
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ANNEXE 2

EXEMPLE DE DONNEES « DaVis » : DEPLACEMENT
D’UN POINT

X(A) Y(A) U(A) V(A)
20,5000 23,4858 0,00512399 0.1436885
20,5000 23,4858 0,00783541 0.2157847
20,5000 23,4858 0,00956825 0.2844725
20,5000 23,4858 0,0132589 0.3458036
20,5000 23,4858 0,0156894 0.4176519
20,5000 23,4858 0,0182965 0.4853962
20,5000 23,4858 0,0205515 0.5530973
20,5000 23,4858 0,0223942 0.6197853
20,5000 23,4858 0,0235667 0.685005
20,5000 23,4858 0,0251271 0.7485716
20,5000 23,4858 0,0291915 0.8161072
20,5000 23,4858 0,0264715 0.8758017
20,5000 23,4858 0,0315965 0.946316
20,5000 23,4858 0,0326606 1.0097019
20,5000 23,4858 0,0349286 1.0692149
20,5000 23,4858 0,0369268 1.1246038
20,5000 23,4858 0,0390987 1.1927858
20,5000 23,4858 0,0412164 1.2510236
20,5000 23,4858 0,043993 1.3094387
20,5000 23,4858 0,0455345 1.3702398
20,5000 23,4858 0,0484332 1.4261368
20,5000 23,4858 0,0496434 1.4820122
20,5000 23,4858 0,050071 1.538202
20,5000 23,4858 0,0529278 1.5955151
20,5000 23,4858 0,0507434 1.6504359
20,5000 23,4858 0,052484 1.7058713
20,5000 23,4858 0,0533186 1.7594976
20,5000 23,4858 0,0499921 1.81322
20,5000 23,4858 0,0527165 1.865641
20,5000 23,4858 0,0553283 1.9144172
20,5000 23,4858 0,0510041 1.9650705
20,5000 23,4858 0,0527011 2.0097714
20,5000 23,4858 0,0550008 2.0521543
20,5000 23,4858 0,0564961 2.0877859
20,5000 23,4858 0,0562612 2.1162772
20,5000 23,4858 0,0593669 2.12496914
20,5000 23,4858 0,0560041 2.13281504
20,5000 23,4858 0,0545557 2.11572574

Tableau 1 - des valeurs de déplacement d’un point A (20,5. 23,4858)
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déplacement Wy {mm})

10 20 30 A0 1]

temps (mn})

Figure- Evolution du déplacement du point A en fonction de temps.
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