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Modélisation par éléments finis du soudage des aciers 13Cr-4Ni en présence de
transformations de phases

Jean-Benoit LEVESQUE

RESUME

Ce document traite de la simulation du procédé de soudage dans les aciers inoxydables marten-
sitiques 13Cr-4Ni (CA6NM) en intégrant les transformations de phases. Ces transformations
doivent étre prises en compte lors de la simulation des aciers 13Cr-4Ni utilisés dans la fabrication
des turbines, car ces matériaux subissent des transitions de phases austénitique et martensitique
et présentent un phénomene de plasticité induite par la transformation.

Les travaux traitent de la caractérisation des propriétés thermophysiques et mécaniques de 1’acier
S41500 et du métal d’apport E410NiMo. Ces caractérisations interviennent a plusieurs niveaux.
D’abord elles sont nécessaires pour alimenter le logiciel de simulation avec les propriétés
des matériaux. Elles sont également utilisées, en particulier les essais dilatométriques, pour
déterminer les parametres des matériaux nécessaires a la modélisation des cinétiques des trans-
formations de phases lors du soudage. A cet effet, I’utilisation d’un dilatométre de trempe permet
d’obtenir des historiques thermiques semblables a ceux rencontrés lors du soudage. Les essais
dilatométriques sont utilisés pour calibrer les modeles de transformation de phases diffusives
de type JMAK et displacives de type Koistinen-Marburger. La mesure dilatométrique est aussi
utilisée pour caractériser la plasticité de transformation. Une configuration particuliere du
dilatometre de trempe permet la mesure de la déformation durant la transformation martensitique
sous I’application d’une contrainte.

L’algorithme de simulation intégrant ces phénomenes des matériaux est présenté. L’expression du
module tangent nécessaire a I’évaluation de la consolidation du matériau lors des transformations
de phases est développée. La simulation thermique du soudage d’une plaque instrumentée de
thermocouples, permettant le calcul précis des distributions de chaleur et I’évolution des fractions
transformées en tout point du modele est présentée. Les mesures expérimentales nécessaires
pour la validation sont présentées.

Mots-clés: Simulation du soudage, Transformations de phases, Plasticité de transformation,
Mesure dilatométrique






Finite Element Modeling of Welding in 13Cr-4Ni Steels Considering Phase
Transformations

Jean-Benoit LEVESQUE

ABSTRACT

This thesis focuses on the simulation of the welding process in 13Cr-4Ni (CA6NM) martensitic
stainless steels by incorporating phase transformations. These transformations must be considered
when simulating 13Cr-4Ni steels, used in turbine manufacturing, since they undergo both
austenitic and martensitic phase transformations and exhibit transformation-induced plasticity
during the martensitic transformation.

The work addresses the characterization of the thermophysical and mechanical properties of
S41500 steel and E410NiMo filler metal. These characterizations serve multiple purposes : first,
they provide the material properties required for the simulation software ; second, they are used,
in particular the dilatometric tests, to determine the parameters of phase transformation kinetics
models during welding. For this purpose, a quenching dilatometer is employed to reproduce
thermal histories similar to those encountered during welding. Dilatometric tests are used to
calibrate diffusive transformation models of the JIMAK type and displacive transformation
models of the Koistinen-Marburger type. Dilatometry is also used to characterize transformation-
induced plasticity. A specific configuration of the quenching dilatometer enables measurement
of deformation during martensitic transformation under applied stress.

The simulation algorithm integrating these material phenomena is presented. The expression
of the tangent modulus required to evaluate material hardening during phase transformations
is developed. Thermal simulation of welding on an instrumented plate with thermocouples is
described, allowing accurate calculation of heat distribution and the evolution of transformed
fractions at every point in the model. The experimental measurements required for validation
are also presented.

Keywords: Welding simulation, Phase transformations, Transformation-induced plasticity,
Dilatometric measurement






TABLE DES MATIERES

Page
INTRODUCTION ..ttt e 1
CHAPITRE 1 REVUEDE LITTERATURE ..........cccoiiiiiiiiiiiiiieeie 3
1.1 MISE €11 COMEEXLE .. eeetttte e et ettt e et ettt e ettt e e e 3
1.1.1  Endommagement par fatigue des turbines hydrauliques ..................... 4
1.1.2  Fabrication des turbines hydrauliques .................oooiiiiiiiiiiiiii.. .. 5
1.2 Transformations de phases ...........oooiiiiiiiiiii e 7
1.2.1  Transformations diffusives ..o 8
1.2.2  Transformations diSplacives ...............iiiiiiiiiiiiiiiiiii ... 9
1.3 Plasticité induite par la transformation ...............cocooiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiie L, 10
L3.1 GENGralites ....oveniiet ittt 10
1.3.2 0 MECANISIMES ..ottt 11
1.3.3  Modélisation de la plasticité de transformation ............................. 12
1.4 Simulation du SOUdAZE . .....ooiiiit 16
1.4.1  Architecture de simulation du soudage ...............ooooiiiiiiiiiiiiiin... 17
1.42  Modélisation thermique ...........oooiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiieieeann... 19
1.4.3  Simulation structurale ............... i 22
1.4.4  Lois de comportement pour matériaux €élastoplastiques .................... 24
1.5 Résumé de la revue de [Erature .............oooiiiiiiiiiiiiiiiiiiii e 25
CHAPITRE 2 PROBLEMATIQUE ET OBJECTIFS .........ccoiiiiiiiiiiiiiiiiaiins, 27
2.1 Problématique ..... ...t 27
2.2 [0 10} 1571 1 - 28
CHAPITRE3 ALGORITHMES POUR LA PRISE EN CHARGE DES
TRANSFORMATIONS DE PHASES ... 31
3.1 Introduction des transformations de phases dans la simulation par éléments finis
de I’écoulement de chaleur .............. i 31
3.2 Introduction des transformations de phases dans la simulation par éléments finis
] DT 1 (N 33
3.3 Dérivation de la tangente algorithmique en fonction de la fraction transformée ..... 42
3.3.1 Formes générales des tangentes algorithmiques ........................ooe 43
3.3.2  Expressions particulieres de la tangente algorithmique associée a la
variation de fraction transformée .................iiiiiiiiii 47
3.4 CONCIUSION ..ttt et 48
CHAPITRE 4 METHODOLOGIE POUR LA CARACTERISATION DES
MATERTAUX ....0uiiiiitii e 49
4.1 IMEATEITAUX ..ottt ettt ettt 49

4.2 Mesure de la chaleur SpECifique .............ooiiiiiiiiiii i 50



XII

4.3
4.4
4.5
4.6

4.7

Mesure de la diffusivité thermique ..............coooiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiii 52
Mesure de dilatation thermique linéaire ..o, 54
Relation entre la contrainte et la déformation en fonction de la température ......... 57
Calibration et validation de la simulation du soudage ...................ovnnnn... 59
4.6.1 Calibration de la simulation thermique du soudage ......................... 59
4.6.2  Mesures des contraintes résiduelles par la méthode du contour ............ 65
CONCIUSION ..ttt et ettt e 67

CHAPITRE S MODELLING SOLID STATE PHASE TRANSFORMATIONS OF

5.1
5.2
53

54
5.5

5.6

5.7

13CR-4NI STEELS IN WELDING HEAT AFFECTED ZONE ........... 69
ADSITACE ...t 69
INErodUCTION . ... e 70
Modelling Solid State Phase Transformation ...............cccoooiiiiiiiiiiiiiin... 73
5.3.1  Austenitic Transformation During Welding ......................ooooo .. 73
5.3.1.1  Modelling Diffusive Phase Transformations ..................... 73
5.3.1.2  Calibration of IMAK Model Parameters ......................... 74
5.3.1.3  Transformation Activation Energy From Continuous Heating
Rate EXperiments ...........ccoouuuiiiiiiiiiiiiiiiiie i, 76
5.3.2  Martensitic Transformation During Welding .......................oooo .. 77
5.3.2.1  Modelling Diffusionless Phase Transformations ................ 77
5.3.2.2  Calibration of Martensitic Transformation Model Parameters .. 79
Material and EQUipment ............ooiiiiiiiiiiiiii e 81
Determination of Experimental Heating and Cooling Rates by FE Simulation of
Welding oo 82
5.5.1  Finite Element Model and Simulation Parameters .......................... 83
5.5.2  Finite Element Results ............oooo i 88
Results and DiSCUSSION ....oooiiiiiiiiii 89
5.6.1 Determination of the Austenitic Transformation Activation Energy in
I3Cr-4ANI Steel ..o 89
5.6.2  Determination of JMAK Equation Parameters .............................. 93
5.6.3  Influence of Time Step on Austenitic Transformation Model ............... 95
5.6.4  Determination of Martensitic transformation Parameters ................... 96
CONCIUSION ..t 97

CHAPITRE 6 CHARACTERIZING AND MODELING TRANSFORMATION-

6.1
6.2
6.3

INDUCED PLASTICITY IN 13CR-4NI WELDS UPON COOLING ....101

o ] 1 T 101
INErOdUCHION ...ttt 102
Materials and Methods ... 104
6.3.1 MaAterials ..ttt e 104
6.3.2  Experimental SEtup ........coouuiiiiiiii 107
6.3.3  Specimen Design .......oooiiiiiiiiiiiiiii i 109
6.3.4  Thermal Cycle .......ooviiiiii e 109

6.3.5  Loading for TRIP EXperiments .............coiivieiiiiiiiiiiinneeeennnnnnn. 110



XIII

6.4 Results and DISCUSSION ...ttt 112
6.4.1  Effect of the Application of Stress on the Total Strain Upon Martensitic
Transformation ... 112
6.4.2  Experimental Determination of the TRIP Parameter ....................... 113
6.4.3 Relationship Between M, and Applied Stress ............oooeiiiviiii... 115
6.4.4  Validation of the Transformation-Induced Plasticity Model ............... 116
6.5 CONCIUSIONS ..ttt ettt e ettt et et 121
CHAPITRE 7 SIMULATION ET VALIDATION EXPERIMENTALE DU SOUDAGE 123
7.1 Energie latente de transformation ...................ccooviiiiiiiiiiiiiiiiiin, 123
7.2 Chaleur SPECTIIQUE ...ttt ettt ettt 125
7.3 Conductivité thermique ...........cooiiiiiiiit e 126
7.4 Coefficient d’expansion thermique ...............ooouuiiiiiiiiiiiiiiiiiiieeeieennnnn. 128
7.5 DENSILE ...t 130
7.6 Propriétés mécaniques des matériauX ............ouuuiieeeeeiiiiiiiineeeeeeiiinnnn. 131
7.6.1 Module d’élasticité en fonction de la température .......................... 131
7.6.2  Relation entre la déformation et la contrainte en fonction de la
LS 0018 1S) 111 133
7.7 Simulation thermique du soudage .............cooiiiiiiiiiiii 135
7.8 Mesures des contraintes résiduelles ..o 149
7.9 CONCIUSION ...ttt 152
CONCLUSION e 155
RECOMMANDATIONS .ot 157

ANNEXE I DESSIN DE FABRICATION DE LA PLAQUE INSTRUMENTEE

POUR LE SOUDAGE ... 159

ANNEXEII  COMPARAISON DES PROFILS THERMIQUES MESURES ET

SIMULES POUR CHACUN DES CORDONS .............ccceeveinnn.. 161

BIBLIOGRAPHIE . ... e 167






Tableau 4.1

Tableau 4.2

Tableau 4.3

Tableau 5.1

Tableau 5.2

Tableau 6.1

Tableau 6.2

Tableau 6.3

Tableau 7.1

LISTE DES TABLEAUX

Page
Compositions chimiques du métal de base UNS S41500 et du métal
d’apport E410NiMo en acier inoxydable martensitique utilisés pour
PEtude. ..o 49
Parametres des essais de traction en température ......................... 59
Parametres de soudage au FCAW ... ... ..o, 63
Chemical composition of UNS S41500 stainless steel ................... 81
Goldak’s welding source model parameters for FCAW of S41500
Steel Plate ....ooiii 86
Chemical compositions of UNS S41500 stainless steel and E410NiMo
filler material. ............ i 106
Selected uniaxial loading ratio for the transformation-induced
plasticity parameter determination experiments. ........................ 111
Material parameters for thermal strain calculations and phase
transformation models. ............o 118

Parametres du modele de Goldak pour la définition des sources de
soudage FCAW ... 148






Figure 1.1

Figure 1.2

Figure 1.3

Figure 4.1

Figure 4.2

Figure 4.3

Figure 4.4

Figure 4.5

Figure 4.6

Figure 4.7

Figure 4.8

Figure 4.9
Figure 4.10
Figure 4.11

Figure 4.12

Figure 4.13

LISTE DES FIGURES

Page
Diagramme des phases des aciers 13Cr-4Ni Tirée de Folkhard (1988) .... 8

Mise en évidence de I’effet du back stress sur la déformation mesurée
lors d’essais TRIP durant lesquels la contrainte est retirée a différentes
fractions transformées Tirée de Taleb er al. (2023) .......ccovviiiiinn... 14

Comparaison des résultats expérimentaux aux modélisations avec les

modeles LTS et LTS actualisé Tirée de Taleb et al. (2023) ............... 15
Historique thermique imposé lors de la mesure de la chaleur spécifique
des aciers 13CT-4AN1 ... e 51
Mesures de la chaleur spécifique obtenues par calorimétrie
différentielle balayage pour I’acier S41500 ... 52
Niveaux de température testés pour la mesure de la diffusivité
tRErMIQUE ...t 54
Vue globale du dilatometre de trempe DIL80S de TA Instruments ....... 55

Vue raprochée de la chambre du dilatometre de trempe DIL80S de TA
INStrUMENtS .....ooi e 56

Vue rapprochée de la chambre du dilatometre de trempe DIL805 dans
une configuration permettant I’application d’une force ................... 57

Relations contrainte/déformation obtenues lors des essais de traction
en température dans I’acier inoxydable 415 ...l 60

Relations contrainte/déformation obtenues lors des essais de traction
en température dans le métal d’apport en acier inoxydable E410NiMo .. 60

Vue du dessous de la plaque apres I’installation des thermocouples ...... 61
Vue du dessous de la plaque apres I’installation des thermocouples ...... 62
Plaque instrumentée avant le soudage ................ccooiiiiiiiiiiiian 63

Profils successifs des cordons de soudure suivant leur dépot a 1’aide
d’un appareil de mesure au laser. .............oooiiiiiiiiiiiiiiiii 64

Plaque instrumentée apres la complétion du soudage ..................... 64



XVII

Figure 4.14

Figure 4.15

Figure 5.1

Figure 5.2
Figure 5.3

Figure 5.4

Figure 5.5

Figure 5.6

Figure 5.7

Figure 5.8

Figure 5.9

Figure 5.10

Figure 5.11

Figure 5.12

Figure 5.13

Figure 5.14

Figure 5.15

Préparation a la coupe par EDM ... 66

Plaque soudée apres la coupe par EDM pour la mesure des contraintes
résiduelles par la méthode du contour ..., 66

Dilatation as a function of temperature during heating and cooling of

13Cr-4Ni soft martensitic stainless steel ................ccooiiiiiiiiiii. 71
Dilatation vs temperature during the continuous heating of a sample ....75
Dilatation vs temperature during the continuous cooling of a sample .... 80

Determination of the theoretical martensitic start temperature Tx s by
the onset Method ............uuuuuuee 81

Geometry of the instrumented welded plate. The first bead is colored
in blue, the second bead in red and the third in green. Adapted from

reference Tireh-Dast (2015) ... 83
Close view of the welded region of the FEmesh .......................... 84
Thermal conductivity of S41500 as a function of temperature ............ 85
Specific heat of S41500 as a function of temperature ..................... 85

Emissivity coefficient of CA6GNM as a function of temperature. Adapted
from reference Bouffard & Lanteigne (2017) ... 86

Heat source model used for FCAW welding. Are shown the power
distribution and front/rear ellipsoids. Adapted from reference Goldak
et al. (1984) ..o 87

Simulated maximum heating rate in the welded region. The white
and the black solid lines locate the 600°C and 1000°C isotherms
TESPECHIVELY. .. 89

Thermal cycle for dilatometric tests. The heating rate ¢ is a variable
Of thiS tESt PrOZIaAML. ... ...ttt e 90

Kinetics of austenitic transformation for different continuous heating

rates. Only 10% of data are displayed on the curves. ...................... 91
Determination of T, 7 at a heating rate of ¢ = 10°C/s ..................... 92
Kissinger’s plot used for activation energy evaluation ..................... 93



Figure 5.16

Figure 5.17

Figure 5.18

Figure 6.1

Figure 6.2

Figure 6.3
Figure 6.4

Figure 6.5

Figure 6.6

Figure 6.7

Figure 6.8

Figure 6.9

Figure 6.10

Figure 7.1

Figure 7.2

Figure 7.3

XIX

Plot of In ( — In(1 — £,)) against In(s) allowing JMAK parameters
CAlCULALION ... ettt 94

Comparison between measured and calculated austenite volume
fraction ........ooiiiii 95

Comparison of measured and calculated martensitic phase volume
content for different models ... 98

Micrographs of the materials under study : (a) UNS S41500 base

metal ; (b) E410NiMo basemetal. .................coiiiiiiiiiiiiinn... 105
Dilatation as a function of temperature during the heating and cooling

of S41500 and E410NiMo soft martensitic stainless steels .............. 107
Schematic of the test chamber of the quenching dilatometer ............. 108
TRIP experiments : thermal and loading history. ......................... 111

Total strain measured during the cooling of the S41500 specimens for
various magnitudes of uniaxial stress (compressive and tensile). ........ 112

Total strain measured during the cooling of the E410NiMo specimens
for various magnitudes of uniaxial stress (compressive and tensile). ....113

Final transformation-induced strains as a function of the applied stress
magnitude for S41500 and E4IONIMo. .......ccoiiviiiiiiiiiiiiinaeeaae 114

Martensitic start transformation as a function of applied stress. ......... 116

Comparison of modeled total strains (solid) and experimental total
strains data (dashed) for S41500 stainless steel. .......................... 119

Comparison of modeled total strains (solid) and experimental total
strains data (dashed) for E410NiMo stainless steel. ...................... 120

Variation de 1’enthalpie spécifique durant la mesure de la chaleur
spécifique de I’acier inoxydable S41500 ...t 123

Variation d’enthalpie durant les transformations de phases de I’acier
inoxydable S41500 ... 124

Chaleur spécifique brute de I’acier inoxydable S41500 et régression
excluant la contribution des transformations de phases austénitique au
chauffage et martensitique au refroidissement ............................ 125



XX

Figure 7.4

Figure 7.5

Figure 7.6

Figure 7.7

Figure 7.8

Figure 7.9

Figure 7.10

Figure 7.11

Figure 7.12

Figure 7.13

Figure 7.14

Figure 7.15

Figure 7.16

Figure 7.17

Chaleur spécifique brute du métal d’apport E410NiMo et régression
excluant la contribution des transformations de phases austénitique au
chauffage et martensitique au refroidissement ........................ooe. 126

Variation de la conductivité thermique de 1’acier S41500 en fonction
de la température selon I’équation (7.1) .........ccooeiiiiiiiiiiiiiiii.. 127

Variation de la conductivité thermique du métal d’apport E410NiMo
en fonction de la température selon I’équation (7.1) ...................... 128

Variation de coefficient de dilatation thermique linéaire pour chacune
des phases de I’acier inoxydable martensitique S41500 .................. 129

Variation de coefficient de dilatation thermique linéaire pour chacune
des phases du métal d’apport E410NIMoO ..........cccooiiiiiiiiiinnnn 129

Variation de la densité pour chacune des phases de I’acier inoxydable
martensitique S41500 ... 130

Variation de la densité pour chacune des phases du métal d’apport
EATONIMO ..ottt 131

Relation entre le module d’élasticité et la température mesurée lors
des essais de traction dans I’acier inoxydable 415 ........................ 132

Relation entre le module d’élasticité et la température mesurée lors des
essais de traction dans le métal d’apport en acier inoxydable E410NiMo 133

Relation entre la limite d’élasticité et la déformation plastique en
fonction de la température de 1’acier inoxydable 415 .................... 134

Relation entre la limite d’élasticité et la déformation plastique en
fonction de la température du métal d’apport en acier inoxydable
EATONIMO .o 135

Maillage complet utilisé pour la simulation du soudage .................. 136

Maillage détaillé des cordons de soudure comparé aux mesures laser
entre le dépdt de chacun des cordons .............ooiiiiiiiiiiiiinea... 137

Technique de la naissance des éléments du modele pour simuler I’ ajout
progressif de matiere et la mise a jour des conditions aux fronticres
dumodele ......ooiii e 138



Figure 7.18

Figure 7.19

Figure 7.20
Figure 7.21

Figure 7.22

Figure 7.23
Figure 7.24

Figure 7.25

Figure 7.26

Figure 7.27

Figure 7.28

Figure 7.29

Figure 7.30

Figure 7.31

Figure 7.32

XXI

Vue tridimensionnelle de la naissance des éléments du modele lors du
soudage pour simuler 1’ajout progressif de matiere et la mise a jour
des conditions aux frontieresdumodele ............co ...

Comparaison des résultats de simulation validant la stratégie de
naissance des ElEMENLS ...............uuuuuuuuuueiaaa

Distribution de température lors du soudage du cinquieéme cordon ......
Distributions sur un plan lors du soudage du cinquie¢me cordon .........

Sélection de deux noeuds, A et B, du modele dans la zone affectée
thermiquement ..........ooouiiii i e

Evolution de la température et de la fraction transformée au noeud A ..
Evolution de la température et de la fraction transformée au noeud B ...

Historiques thermiques mesurés et simulés de couples d’efficacité de
la source 7 et du coeflicient de transfert de chaleur par convection & ...

Détermination du couple d’efficacité de la source 7 et du coefficient
de transfert de chaleur par convection 4 minimisant 1’écart avec le
I’historique thermique mesuré au thermocouple 16 ......................

Comparaison des historiques thermiques simulés et mesurés a la
position des thermocouples 2, 6, 10, 11 et 14 lors du soudage du
premier cordon de soudage ...........iiiiiiii e

Comparaison des historiques thermiques simulés et mesurés a la
position des thermocouples 3, 5, 7, 12 et 15 lors du soudage du
huitieme cordon de soudage .............ooiiiiiiiiiiiii

Comparaison de la zone de fusion observée par métallographie et la
zone de fusion estimée par simulation

Distribution des déplacements imposés au modele d’éléments finis
pour le calcul des contraintes résiduelles de soudage

Maillage préparé pour le calcul d’éléments finis des contraintes
résiduelles par la méthode du contour ...t

Distribution des contraintes résiduelles obtenue par la méthode du
COMEOUL ..ttt e






LISTE DES ABREVIATIONS, SIGLES ET ACRONYMES

AC1 Température de début de transformation austénitique
AC3 Température de fin de transformation austénitique
AIME American Institute of Mining, Metallurgical and Petroleum Engineers
AISI American Iron and Steel Institute

ASME The American Society of Mechanical Engineers
ASTM American Society for Testing and Materials
BPVC Boiler and Pressure Vessel Code

CO2 Dioxyde de carbone

CTE Coefficient d’expension thermique

DSC Differential Scanning Calorimetry

EBSD Electron backscatter diffraction

EDM Electro Discharge Machining

ETS Ecole de Technologie Supérieure

FCAW Flux Core Arc Welding

FZ Fuzion Zone

GES Gaz a effet de serre

GTA Groupe turbine-alternateur

HAZ Heat affected zone

HCF High cycle fatigue

IREQ Institut de recherche d’Hydro-Québec

IS1J The Iron and Steel Institute of Japan

JIMAK Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov

LFA Laser flash analysis

LVDT Linear Variable Differential Transformer

MEF Meéthode des éléments finis



XXIV

SSPT
TC
TRIP
ZAT

Solid state phase transformation
Thermocouple
Transformation induced plasticity

Zone affectée thermiquement



5 m P oo

T

LISTE DES SYMBOLES ET UNITES DE MESURE

Incrément de f

Perturbation infinitésimale de f

Fraction de phase martensitique

Taux de variation de la fraction de phase martensitique
Coefficient de dilatation thermique

Coefficient de dilatation thermique équivalent

alg

Coeficients utilisés pour calculer Czl‘g , C;lg et C o

Surface frontiere du domaine Q

Surface frontiere de 1’élément de domaine Q,
Critere de convergence

Déformation plastique équivalente

Variable de plasticité de transformation
Multiplicateur plastique

Module de rigidité en cisaillement
Coefficient de Poisson

Coordonnées locales en éléments finis
Fonctionnelle associée au principe du travail virtuel
Contrainte d’écoulement

Contrainte équivalente de von Mises
Domaine de solution

Domaine d’un élément fini

Module d’Young

Fonction d’écoulement

Taux de consolidation

_ oy
Hy, = 5z



XXVI

J>

eP

th

tr

Taux de variation de la contrainte d’écoulement par rapport a la température

do
Hr = 57

Taux de variation de la contrainte d’écoulement par rapport a la fraction

_ 9oy
T Ofy

Déterminant de la matrice Jacobien [J ]

transformée Hy,

Second invariant du déviateur des contraintes
Module de rigidité isostatique
Température
Temps
Déplacements dans les directions x, y, z
Coordonnées globales
Variables d’état

q=(91,92,---,qn)
Traction prescrite sur I}

E = t_,-ei
Déplacement

u = u;ej
Déformations infinitésimales

€ = €€ B ¢j
Déformations élastiques

€ = él.ejei ® €j
Déformations plastiques

€’ = ef;.ei ® €

Déformations thermiques libres

6.l‘h

_ _thg. .
Déformations de transformation

tr _ trp. )
€ —el.].e.®eJ



€'’

alg
Cfa’

Ce

| (S

Idev

=

XXVII

Déformations de plasticité de transformation
tp — Pa. .
€l =¢ i €j ® ¢j
Contraintes
o = 0jje ® €j

Tangente algorithmique

cdls 90ij

e = aEklei®ej®ek®e1

Tangente algorithmique
Calg _ 60’ij

7 = T €i Q€

Tangente algorithmique
C;(lf = %ei ® ¢j
Tenseur de rigidité élastique
C¢ = kI @I+ 2ul%”
Identité de deuxieme ordre
I=0;¢;®e¢
Identité symétrique de quatrieme ordre

1% = %(6,-;(5]'1 +0i10 k)€ ® € ® ek ® €

Identité déviateur de quatrieéme ordre

0ik0i1+0i10 ik I; i1
Jlev = (SO _ UM e @ 6 ® ek © €
Tenseur unitaire
N =N;je; ®e¢j

Direction d’écoulement plastique
r= %ei ® €j
Matrice globale des déplacements nodaux
Matrice élémentaire des déplacements nodaux
Forces résiduelles nodales
Forces résiduelles nodales tenant compte des degrés de liberté restreints

Matrice globale des forces nodales associées aux efforts externes

Matrice globale des forces nodales associées aux contraintes internes



XXVII

—tm —A— —Ae —Ae — A
= | \
—_—

Matrice globale des forces nodales associées aux variations de température

Matrice globale des forces nodales associées aux variations fraction de phase

martensitique

Matrice élémentaire des forces nodales associées aux efforts externes
Matrice élémentaire des forces nodales associées aux contraintes internes
Matrice élémentaire des forces nodales associées aux variations de température

Matrice élémentaire des forces nodales associées aux variations fraction de

phase martensitique

Matrice identité dont les éléments correspondants aux degrés de liberté

restreints sont mis a z€ro
Jacobien
Matrice globale de rigidité
Matrice élémentaire de rigidité
Fonctions d’interpolation
Températures nodales
Fraction nodales de phase martensitique
Vecteur traction
Vecteur déplacement

Vecteur position



INTRODUCTION

La production d’électricité au Québec repose historiquement sur 1’hydroélectricité. Cette source
d’énergie, a faible coft et faible émission de gaz a effet de serre, a favorisé le développement
industriel et constitue un levier essentiel pour la transition énergétique et I’électrification
des transports. Toutefois, I’augmentation de la demande, la diversification vers des sources
intermittentes comme 1’éolien et le solaire, ainsi que le vieillissement des infrastructures imposent
de nouvelles contraintes aux groupes turbine-alternateur. Notamment, une hausse du nombre
de cycles d’arrét et de démarrage des turbines et des niveaux de contraintes d’opération sont
anticipés. Ces conditions risquent d’accentuer les phénomenes d’endommagement par fatigue des
turbines hydrauliques, entrainant des réparations fréquentes par soudage. Ce procédé génere des
gradients thermiques importants et des transformations de phases qui induisent des contraintes
résiduelles et influence la durée de vie en fatigue. L’acier inoxydable martensitique CA6NM
(13Cr-4Ni), utilisé pour la fabrication des turbines hydrauliques, présente des transformations
austénitique et martensitique sensibles aux historiques thermiques, ainsi qu’un phénomene
de plasticité induite par transformation lorsque la transformation martensitique survient en
présence de contraintes. La simulation numérique des procédés de soudage par la méthode des
éléments finis constitue un outil puissant pour prédire la distribution des contraintes résiduelles.
Cependant, peu d’études integrent les transformations de phases et la plasticité induite par
la transformation dans les simulations. Dans le cas spécifique des turbines hydrauliques, les
données expérimentales nécessaires pour les modeles des comportements des aciers 13Cr-4Ni
sont inexistantes. Ce travail vise a combler ces lacunes en développant une approche intégrée
combinant caractérisation expérimentale, modélisation des cinétiques de transformation et
simulation thermomécanique. Les objectifs principaux sont :

e Caractériser les propriétés thermophysiques et mécaniques des aciers 13Cr-4Ni et du métal

d’apport E410NiMo.

*  Modéliser les transformations austénitique et martensitique lors du soudage.



* Modéliser la plasticité induite par la transformation pour les aciers 13Cr-4Ni.

* Introduire ces phénomenes dans la simulation du soudage.

Ce travail contribue a améliorer la prédiction des contraintes résiduelles et a optimiser les
procédés de fabrication et de réparation des turbines hydrauliques, favorisant ainsi leur fiabilité

et leur durabilité.



CHAPITRE 1

REVUE DE LITTERATURE

1.1 Mise en contexte

Historiquement, la production d’électricité du Québec est associée a 1’hydro-électricité.
L’importante capacité hydrique du territoire a ét€ un moteur de développement économique
depuis plus d’un siecle. La production de cette électricité, a faible cofit, a permis le développement
de filieres industrielles importantes, telle que la production d’aluminium et les pates et papier.
Elle a aussi permis aux québécois d’avoir acces a une source d’énergie a faible colit et constitue
une source de revenus importante pour le gouvernement du Québec. De nos jours, plus de 51%
de I’hydroélectricité du Canada est produite au Québec et 94% de la production d’électricité
d’Hydro-Québec est de source hydraulique. La demande en électricité est en évolution constante.
L’époque actuelle est caractérisée par une demande accrue provenant de la transition énergétique
et ’électrification des transports. En effet, la production d’énergie électrique par des moyens
produisant peu d’émission de gaz a effet de serre (GES) est nécessaire pour décarboner certaines
industries. Le méme principe est appliqué au transport alors que 30% des €émissions polluantes
sont liées au déplacement des personnes et des biens. L’hydroélectricité, peu polluante, est un

atout de taille pour réaliser la décarbonation.

Cependant, les modes de production d’électricité du Québec sont appelés a se diversifier. En
effet, la capacité de production actuelle des centrales ne sera pas en mesure de répondre aux
besoins futurs et les délais et les colits de production d’électricité de sources alternatives telles
que I’éolien et le solaire sont désormais compétitifs. Ces sources d’énergie sont intermittentes et
leur creux de production doivent étre compensés par un accumulateur ou une source d’énergie
fiable, tel que I’hydroélectricité. L’effet de leur addition sur le réseau électrique augmentera
nécessairement le nombre de séquences d’arrét et de départ des groupes turbine-alternateur
afin de compenser la production aléatoire des sources d’énergie alternatives. Malgré I’entretien,
le parc de centrales est vieillissant et nécessitera plusieurs travaux de réfection au cours des

prochaines années. Ces interventions représentent non seulement des occasions de moderniser



les installations, mais aussi d’accroitre la puissance des groupes turbine-alternateurs en place.
On observe par ailleurs un changement de paradigme : alors qu’autrefois le profil hydraulique
privilégiait le rendement des turbines, la tendance actuelle vise désormais a maximiser la
puissance disponible. [’ augmentation de puissance anticipée pouvant atteindre plus de 30%
de la puissance installée actuelle aura un effet important sur le niveau et la distribution des
contraintes exercées par le passage de 1’eau dans les turbines en opération. Nous assisterons
donc dans les prochaines années a une augmentation des contraintes d’opérations conjuguée a

une augmentation du nombre de cycles arrét-départ.

1.1.1 Endommagement par fatigue des turbines hydrauliques

[ état des turbines hydrauliques se dégrade selon deux principaux modes d’endommagement :
la fatigue et la cavitation. La cavitation se caractérise par une perte de matiere due a des
zones de dépression observées au passage de I’eau. Les régions affectées par la cavitation
sont généralement situées a des endroits de faibles contraintes sur 1’aube de la turbine. Elle
peut cependant occasionner des pertes de masse importantes qui nécessitent d’importantes
opérations de réparation par soudage. Dans le cas de la fatigue, I’endommagement est causé
par I’application d’une contrainte, issue de I’interaction entre le fluide et la structure de la roue,
de facon répétée. L’ amplitude et la fréquence d’application contrdlent la quantité de dommage
s’accumulant. Ainsi, les régions les plus fortement contraintes de la turbine auront davantage de
risques d’endommagement en fatigue. Généralement, les pics de contraintes sont observés aux
raccords entre les aubes de turbines et la ceinture ou la couronne, endroits ou des concentrations
de contraintes sont naturellement présentes. A 1’occasion des inspections des turbines, on observe
régulierement la présence de fissures de fatigue s’étant initiées aux bords de fuite a la ceinture et
a la couronne. Ces fissures propagent ensuite le long du raccord soudé ou plongent dans des
régions plus difficiles a réparer. En effet, la couronne a une géométrie conique dont la paroi a
une forte épaisseur qui est difficile d’acces lorsque la turbine est installée. Les changements du
profil hydraulique et I’augmentation de la fréquence des départs des groupes turbine-alternateur

discutés préalablement peuvent exacerber I’endommagement par fatigue.



En plus des contraintes d’opération, des contraintes résiduelles, issues de la fabrication sont
présentes dans le matériau. Ces contraintes sont dues aux déformations plastiques observées
dans le matériau. Ces dernieres ont différentes origines. De maniere générale, elles peuvent étre
formées mécaniquement a la suite de I’'imposition d’une surcharge entrainant une déformation
plastique du matériau. Elles sont aussi générées a 1’occasion de I'imposition de gradients
thermiques importants, comme lors des différentes étapes de mise en forme ou d’assemblage.
Enfin elles peuvent aussi étre développées lorsque des transformations de phases ont lieu. Ces
contraintes internes affectent la capacité du matériau a soutenir les chargements externes et
sont connues pour influencer la tenue en fatigue des composantes (Hensel et al., 2018; Savaria
et al., 2016; Paquet et al., 2014; Itoh et al., 1989; Deschénes et al., 2017; Liljedahl et al., 2010;
Jones & Dunn, 2008). Dans le cas spécifique des turbines hydrauliques, les contraintes résiduelles
sont générées par les gradients thermiques induits par les procédés d’assemblage par soudage.
Par ailleurs, le niveau élevé de bridage aux interfaces aube-couronne et aube-ceinture influence
significativement 1I’amplitude et la distribution de ces contraintes. Enfin, I’utilisation de 1’acier
inoxydable martensitique CA6NM entraine une transformation de phase lors du refroidissement,
modifiant de maniere importante la distribution des contraintes résiduelles. Cette transformation

se répete a chaque dépdt de cordon de soudure.

1.1.2 Fabrication des turbines hydrauliques

Les matériaux constituant les roues de turbines du parc d’Hydro-Québec varient selon les
époques de fabrication des roues. Ces dernieres sont généralement fabriquées a partir de pieces
coulées et assemblées par soudage. Les roues les plus anciennes toujours en opération sont
constituées de fonte ou d’acier doux coulé de la nuance A27. Cependant, sauf pour quelques
rares exceptions, 1’acier inoxydable martensitique CA6NM est exigé pour le remplacement et la
fourniture des nouvelles roues. Ainsi la proportion des roues fabriquées avec ce matériau en
opération approche maintenant les 50%.

Le CA6NM est préféré a d’autres alliages puisqu’il offre en plus d’une excellente résistance a la

corrosion, des propriétés mécaniques supérieures (Gysel et al., 1982; Iwabuchi & Sawada, 1982;



Fischer et al., 2000). En effet, la résistance a la rupture minimale de I’acier A27 selon la norme
ASTM A27/A27M-20 n’est que de 485 MPa comparativement a 755 MPa pour I’acier CAGNM
de la norme ASTM A240 / A240M-18. La fabrication des pieces est réalisée par le procédé
de coulée. Apres la solidification de I’acier et le démoulage, une inspection de la piece permet
de localiser les défauts. Ceux-ci sont excavés et réparés par soudage. Chaque piece est ensuite
placée au four pour divers traitement traitements thermiques. D’abord une austénitisation a
une température comprise entre 1010°C et 1050°C est réalisée. Cette température est suffisante
pour permettre 1’austénitisation complete du matériau et la mise en solution des carbures, mais
est insuffisante pour occasionner le grossissement de la taille des grains. La température est
maintenue pour une période de 16 heures a la suite de laquelle le refroidissement commence pour
atteindre une température inférieure 2 90°C. A cette température, la transformation martensitique
est complete et le matériau présente désormais une microstructure entierement constituée de
martensite fraiche. La température des pieces est alors remontée pour la réalisation d’un revenu
a une température comprise entre 590°C et 620°C. Ce revenu, d’une durée de 16 heures, permet
la migration des éléments d’alliage dans la matrice du matériau. Ceux-ci sont rejetés entre les
lattes de martensite et forme des carbures et de 1’austénite reformée. Cette austénite, dopée
en éléments gammagenes est stable en température et subsiste a la température ambiante. Un
second revenu a la méme température ou légerement inférieure est généralement réalisé afin

d’augmenter davantage la quantité d’austénite reformée.

Les pieces sont ensuite préparées pour I’assemblage. Elles sont usinées aux dimensions requises
et des chanfreins sont préparés sur les aubes. Ces chanfreins permettent la réalisation de soudures
a pénétration complete entre les aubes et la ceinture ou la couronne. Les pieces sont alors
positionnées pour 1’assemblage. Préalablement au soudage, une température de préchauffe de
100°C est imposée a I’assemblage. Celle-ci permet de prévenir la fissuration a froid en diminuant
les gradients thermiques et permettant la diffusion de I’hydrogeéne. Une température d’entrepasse
de 180°C est aussi nécessaire afin de réaliser la majorité de la transformation martensitique avant
le dépdt d’un nouveau cordon. Par soucis d’optimisation, plusieurs aubes sont soudées en méme

temps. Les séquences de soudage peuvent varier afin de limiter la distorsion de ’assemblage. A



la fin du soudage, les soudures sont meulées afin de respecter le dimensionnement des congés
du profil hydraulique. S’ensuit une inspection par des méthodes non-destructives pour révéler
les défauts de fabrication. Des réparations peuvent étre réalisées pour apporter les correctifs
nécessaires. Une fois le soudage complété, un traitement thermique de revenu est réalisé sur
I’assemblage complet. La température de ce revenu se situe généralement a 605°C avec un
temps de maintien a 8 heures. Une derniere inspection est réalisée dans les zones critiques de

I’assemblage avant la livraison de la roue.

1.2 Transformations de phases

Les différentes étapes de fabrication précédemment décrites imposent d’importantes variations
de température au matériau. Ces variations de températures affectent sa microstructure. Le
diagramme de phase de I’alliage est présenté a la figure 1.1. Bien que la microstructure de 1’acier
dépende du procédé de fabrication utilisé, la présence des principales phases peut étre expliquée
par ce diagramme. Si on décrit les changements de phase durant le refroidissement depuis 1’état
liquide, lorsque I’acier a atteint une température supérieure a 1450°C, I’acier se solidifie d’abord
en formant une structure dendritique de ferrite delta (§). A mesure que le refroidissement se
poursuit, autour de 1300°C, la structure ferritique subit une transformation de phase a I’état solide
(SSPT) pour devenir progressivement de 1’austénite (). Cette transformation implique que la
structure cristalline cubique a corps centré de la ferrite prend progressivement, par diffusion, un
arrangement cubique a face centrée. Cette transformation débute préférablement en périphérie
de la structure dendritique de la ferrite et croit vers son centre. La concentration d’éléments
gammagenes (Ni, Mn, C, Cu, N) contenus dans 1’alliage permet a 1’austénite d’étre stable jusqu’a
une température inférieure a 300C. Le diagramme de phase de la figure 1.1 prévoit la formation
de ferrite alpha (@) a partir de 600C. Cet état n’est cependant jamais atteint. Aucun procédé
métallurgique ne permet un refroidissement suffisamment lent pour former la ferrite «. Ainsi, la
structure austénitique sera conservée sous une température insuffisante pour permettre la diffusion
des atomes. Lorsqu’elle n’est plus stable en température, une transformation martensitique

prendra place afin de diminuer le niveau d’énergie dans le matériau.
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Figure 1.1 Diagramme des phases des aciers 13Cr-4Ni
Tirée de Folkhard (1988)
1.2.1 Transformations diffusives

Parmi les transformations de phases que subit le matériau, les transformations ferritique et
austénitique se font par un processus de diffusion. Les précipitations de carbures s’ajoutent aussi a
cette liste bien qu’elles ne soient pas considérées dans ce travail. Ces réactions prennent place par
I’activation thermique du mouvement des atomes. Les cristaux de la phase en formation naissent
aux sites de nucléation. Ces sites sont associés a des singularités telles que des fluctuations
de la composition chimique locale, la présence d’impuretés dans le matériau, la présence de
dislocations ou de joints de grains. La croissance des cristaux s’organise d’elle-méme alors que
I’empilement des atomes est réalisé de maniere a minimiser 1’énergie du systeme. La vitesse
a laquelle la nouvelle phase croit dépend alors de la quantité de sites de nucléation, de la
morphologie de la microstructure et de la vitesse de diffusion des atomes dans la matrice. Cette
vitesse de diffusion est elle-méme contrdlée par la température. Il y a donc une quantité d’énergie

minimale que le matériau doit contenir pour parvenir a réaliser la transformation. La modélisation



des transformations diffusives est généralement réalisée par le modele de Johnson-Mehl, Avrami
et Kolmogorov (JMAK) (Johnson & Mehl, 1939; Avrami, 1939; Kolmogorov, 1937) présenté
a I’équation 1.1. Ce modele permet la modélisation des transformations de phases diffusives
en fonction du temps a température constante. Ceci nécessite I’introduction de parametres
caractéristiques, k et n, caractérisant les contributions du taux de germination et du taux de
réaction de la phase produite.

f=1=-e " (1.1)

Pour que le modele puisse simuler la transformation de phase lorsque la température évolue, une
discrétisation temporelle doit €tre ajoutée. La contribution de chaque incrément de temps a une
température donnée est sommée. Ceci implique que les parametre du matériau k et n doivent
étre indépendants de la température. Une loi d’Arrhenius est utilisée pour modéliser la réaction

chimique. L’équation 1.1 est réécrite en tenant compte de ces ajustements.

-E4

f=1- el bl koe ¥ v, (1.2)

ol m est le nombre d’incréments total, Ky le pré-exposant, E, est I’énergie d’activation de la
réaction chimique, R la constante universelle des gaz parfaits, 7; la température a I’incrément i
et At; la durée de I’'incrément. Les parametres Ko, E, et n doivent étre déterminés théoriquement

ou expérimentalement par la méthode de Kissinger (1957).

1.2.2 Transformations displacives

Durant le refroidissement, si la température atteinte préalablement est suffisamment élevée,
I’acier 13Cr-4Ni subit une transformation martensitique. Cette transformation est conditionnelle
a la présence d’austénite insuffisamment stable en température. Celle-ci est obtenue lorsque
la température atteinte ou le temps de maintien sont suffisants pour permettre la formation
d’une austénite moins riche en éléments gammagenes. Dans ce matériau, la transformation
martensitique est observable & une température inférieure 2 300°C. A cette température, la

mobilité des atomes dans la matrice est trop faible pour permettre leur diffusion. Ainsi la
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transformation s’opere alors qu’un grand nombre d’atomes se déplacent simultanément dans la
matrice de fer. Ce mouvement permet a la structure cristalline cubique a face centrée de 1’austénite
de passer a une structure tétragonale a corps centré par un mécanisme de cisaillement et ainsi
d’abaisser le niveau d’énergie contenue dans le matériau (Christian, 2002). Ce changement de
structure cristalline s’accompagne d’une perte de densité du matériau et de micro-déformations.
Il est a noter que dans le cas des aciers martensitiques, cette transformation est athermale et
est contrdlée par la composition chimique de 1’austénite et le niveau de contrainte auquel le

matériau est assujetti.

La plupart des études traitant des contraintes résiduelles laissées par des procédés de fabrication
(Babu & Prasanna Kumar, 2014; Ferro et al., 2006, 2012; Deng, 2009) modélisent la
transformation martensitique en utilisant le modele de Koistinen & Marburger (1959). Ce
modele a été obtenu en mesurant la quantité d’austénite retenue a la suite de trempes réalisées
a différentes températures sur des échantillons d’aciers au carbone. Il compare la fraction
volumique d’austénite a I’écart entre la température de début de transformation martensitique,

M et la température de ’observation, 7.

fo =1 = e 00NM=T) (1.3)

Le coefficient de I’exposant de la fonction exponentielle est déterminé par les auteurs
(Koistinen & Marburger, 1959) mais seulement pour les aciers au carbone. Différents auteurs
(van Bohemen & Sietsma, 2009; Lee & Van Tyne, 2012) ont proposé des modifications a

I’équation 1.3 pour des applications concernant des aciers faiblement alliés.

1.3 Plasticité induite par la transformation

1.3.1 Généralités

Les premieres observations de la plasticité induite par la transformation (7Transformation induced

plasticity, TRIP) remontent aux travaux de Wasserman en 1937 (Fischer et al., 1996). Le
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phénomene s’observe lorsqu’une transformation de phase s’opere sous I’application d’une
contrainte externe. Il a dans ce cas deux comportements principaux. D’abord, I’application de la
contrainte précipite la transformation de phase. L’ énergie associée a 1I’application de la contrainte
s’ajoute a I’énergie interne du matériau. La transformation est déclenchée si la quantité totale
d’énergie est suffisante pour franchir I’énergie d’activation de la transformation. Pour les aciers,
ce sera généralement le cas de la transformation de I’austénite reformée qui se transforme en
martensite. Ensuite, I’application d’une contrainte externe durant la transformation de phase
induit une déformation plastique dans le matériau. Ceci est valable méme si la contrainte
appliquée est inférieure a la limite d’élasticité. Généralement, la transformation de phase s’opere
progressivement. La nouvelle phase formée, limitée a une micro-région, comporte de nouvelles
propriétés mécaniques et change de densité. Pour atteindre une compatibilité entre le matériau
environnant et la région ayant transformé, il doit y avoir formation de micro-déformations
plastiques entre les différentes phases. Ces déformations plastiques affectent généralement la
phase la plus faible. D’un point de vue macroscopique, une déformation permanente dans

I’orientation de la contrainte externe appliquée est alors observée.

1.3.2 Meécanismes

Greenwood & Johnson (1965) ont proposé un premier mécanisme pour expliquer le processus de
déformation permanente menant a I’effet TRIP. Selon leurs travaux, la plasticité de transformation
est due a la différence de densité entre les phases initiale et produite. Certaines micro-contraintes
seront alors associées a la transformation qui génere des déformations microplastiques dans la
phase la plus faible. Sans contrainte appliquée, la micro-plasticité moyenne est généralement
nulle et d’un point de vue macroscopique, seule la variation globale du volume sera observée.
Lorsqu’un cisaillement pur est appliqué, la micro-plasticité sera orientée par la direction de la

contrainte appliquée et génere la plasticité de transformation.

Un second mécanisme est identifié par Magee (1966). Selon celui-ci, la plasticité de la
transformation est due a ’orientation de la phase nouvellement formée par la contrainte

appliquée. Ce mécanisme est particulierement li€ a la transformation martensitique. En effet
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lors de cette transformation, la martensite se développe sous forme de plaques générant un
fort cisaillement dans la phase austénitique. Lorsqu’aucune charge externe n’est appliquée,
I’orientation des plaques est généralement aléatoire, ce qui rend la résultante macroscopique
des contraintes microscopiques quasiment nulle. La charge appliquée génere des contraintes
internes qui favorisent une direction particuliere pour la formation des lattes de martensite. Les
micro-contraintes de cisaillement auront une résultante non nulle ce qui génere une plasticité de

transformation. Ce mécanisme est généralement associé aux alliages a mémoire de forme.

1.3.3 Modélisation de la plasticité de transformation

Les premiers travaux de simulation incluant I’effet de la plasticité de transformation remontent
au début des années 1980. Dans leurs travaux, Denis et al. (1982) propose d’abaisser la limite
d’élasticité du matériau pour modéliser la plasticité de transformation. Avec un ajustement
adéquat, le matériau accumule une déformation plastique avec un état de contrainte plus faible.
Rapidement cette approche a été délaissée par les auteurs (Denis et al., 1985, 1987) pour
adopter les modeles développés dans les travaux de Greenwood & Johnson (1965) et Leblond
et al. (1989). Greenwood & Johnson (1965) ont d’abord proposé un modele tenant compte
de la microplasticité de la phase mere lors de la transformation de phase. Leurs hypotheses
s’appuient sur deux phénomenes généralement observés. D’abord, une transformation de phase
est généralement associée a un changement volumique entre la phase mere et la phase enfant.
Ensuite, la limite d’écoulement de la phase mere est généralement plus faible que celle de la

phase enfant. En considérant le critere plastique de von Mises, ils proposent la relation suivante :

50 AV
Stp ~ 97 (14)

ou £'P est la déformation associée a la plasticité de transformation, o~ est la contrainte appliquée
o” est la limite d’élasticité de la phase mere et AVV est la variation de volume entre la phase
initiale et la nouvelle phase formée. Leblond ef al. (1984, 1989) généralisent la relation comme
suit :

&P =Kdo'¢(f)f (1.5)
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ou le taux de déformation TRIP &7 est défini par une constante d’effet TRIP K, o’ est la portion
déviatorique du tenseur de contrainte, ¢( f) une fonction normalisée de la fraction transformée
et f le taux de transformation. Dans ces travaux, les auteurs s’ appliquent 4 formuler un modele
de plasticité induite par la transformation basée sur la plasticité de la phase mere durant la
transformation de phase. Les hypotheses principales de Greenwood & Johnson (1965) sont
reprises. Le modele ne considere que 1’application de contraintes nominales externes inférieures
a la limite d’é€lasticité de la phase mere. Il considere aussi que la phase mere devient entierement

plastique alors que la phase enfant demeure uniquement élastique. Le modele suivant est proposé :

_ th .
, A2 n(f) flo’ si f > 0.03
&P = 1 (1.6)

0 si f<0.03

ol le taux de déformation TRIP &7 est évalué a partir de la déformation thermique entre la
phase initiale et finale Ae{}j , et de la limite €lastique de la phase initiale crly . Le ratio de ces deux
parametres du matériau constitue la fonction In( f) et provient de I’intégration sur le volume
d’une sphere du nouvel incrément de transformation. En effet, le modele constitutif est dérivé de
la croissance d’une sphere de la nouvelle phase concentrique a une sphere de la phase mere.
Le modele est appliqué seulement lorsque la fraction transformée f surpasse 3% du volume
représentatif. Cette précaution est nécessaire afin d’éviter une singularité ou une surestimation

de la plasticité de transformation lorsque la fraction f est pres de zéro.

Depuis, certains auteurs ont perfectionné le modele proposé par Leblond. Weisz-Patrault (2017)
I’a généralisé aux cas ou plus d’une phase est produite et considere 1I’élasto-plasticité des
nouvelles phases dans le modele constitutif. Taleb & Sidoroff (2003) ont pour leur part étendu le
modele en considérant que la phase initiale n’est pas enticrement plastique des le début de la

transformation. Ils arrivent avec la formulation suivante :

—2A€l" : .
2 In(f1) /30" si f<f
&P = 9

—2Aeth

22 n(f)f30" si f>fi

(1.7)

¥
9
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avec
o) 4u+3K

= (1.8)
2A€elt . 9K u

Ji

ou f; est la fraction volumique a partir de laquelle I’entiereté de la phase mere devient plastique.
Les parametres u et K sont les modules de cisaillement et de compressibilité respectivement. Dans
leurs travaux les plus récents, Taleb et al. (2023) réalisent un nombre important d’expériences
sous différents types de chargement : traction, compression torsion, mixte et cyclique. Plusieurs
observations émanent de ces essais. D’abord une série d’observations au microscope électronique
a balayage équipé d’un détecteur d’électrons rétrodiffusés (EBSD) est utilisé pour étudier I’effet
du mécanisme de Magee (1966). La transformation martensitique de I’acier a I’étude montre que
le type de chargement a peu d’effet sur la texture et ’orientation cristalline et conséquemment
sur le comportement durant les essais d’effet TRIP.

Ces essais mettent aussi en évidence I’asymétrie qui existe entre les essais d’effet TRIP réalisés
avec une contrainte uniaxiale en tension ou en compression. Les auteurs sont 2 méme de
constater que les essais en traction menent a un coefficient d’effet TRIP plus élevé que ceux en
compression. Des essais supplémentaires leur permettent de révéler I’effet du back stress sur
la plasticité de transformation. Ces essais consistent a retirer la contrainte externe alors que la
transformation est incomplete. Ceci mene a un effet TRIP négatif lorsque la transformation se

poursuit. Cet effet est visible a la figure 1.2. Avant Taleb et al. (2023), ce type d’essais avait

0.006 T 0.005 T
i (a)
Reference See Flg l.g,h\ (b)
Tuntwsding 150 Negative TRIP due
0.004 200 to backstress Tsasing 200
c £
< ]
] %
o a
= 0.002 =
= 250 =
= s
E 2
0 —+
50 100 150 200 250 300
-0.002 * . 0.004
Temperature (°C)

Figure 1.2 Mise en évidence de I’effet du back stress sur la déformation mesurée lors
d’essais TRIP durant lesquels la contrainte est retirée a différentes fractions transformées
Tirée de Taleb et al. (2023)
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été réalisé€ par Wolff ez al. (2006b). Ces derniers ont proposé un modele pour le calcul de la
déformation TRIP incorporant le back stress (Wolff et al., 2006a) tel que suggéré par Videau
et al. (1994), Fischer et al. (2000) et Tanaka et al. (2003) avant eux. L’effet du back stress est

ajouté au modele étendu de Taleb & Sidoroff (2003). L’équation 1.7 est modifiée ainsi :

_2Aeth .
=2 () f - X)(1+622) if [ <
&P = 71 X “ (1.9)
—2A¢€! : , , h .
S (30 =X)(A+6 T if >,
ou X’ est le tenseur du back stress et % une fonction du premier invariant du tenseur

de contrainte. Ces ajouts au modele permettent de modéliser correctement la plasticité de
transformation en fonction de la direction de la contrainte nominale imposée, tel que montré a la

figure 1.3. La popularité du modele proposé par Leblond réside dans le fait que 1’expression
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0.005 +
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£ CT60 Exp .-...oT.T..‘.-‘.-‘.?‘.
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o
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I . iy b s P
g 0.005 CT-120 Exp Tr120 G 115 ’,
- o ’
CTAIITS s i i om0 o
-0.01
Temperature (°C)

Figure 1.3 Comparaison des résultats expérimentaux aux
modélisations avec les modeles LTS et LTS actualisé
Tirée de Taleb et al. (2023)

de la déformation due a la plasticité de transformation dépend de parametres des matériaux

accessibles : la limite d’élasticité de la phase la plus faible et la déformation associée a la
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transformation. Malgré ses faiblesses et certaines hypotheses initiales discutables, ce modele ou

ses différentes améliorations demeurent a ce jour 1’alternative la plus largement préférée.

14 Simulation du soudage

Les travaux portant sur la modélisation du soudage sont nombreux. Les premiers proposant
I’utilisation de la méthode des éléments finis remontent au début des années 1970. Dans leurs
travaux, Ueda. & Yamakawa (1971) simulent I’historique de formation des contraintes résiduelles
a I’aide de modeles composés d’éléments triangulaires. Des lors, la simulation du phénomene
thermique transitoire dii au déplacement de 1’arc est jugée fondamentale. De plus, les auteurs
utilisent des mesures expérimentales des propriétés thermophysiques afin de reproduire le
comportement du matériau en fonction de la température.

Au cours des dernieres décennies, la simulation des contraintes résiduelles suivant les opérations
de soudage par la méthode des éléments finis s’est avérée efficace (Lindgren, 2006; Smith & Smith,
2009a,b; Yaghi et al., 2020). Certains travaux évaluent I’importance de considérer les transformations
de phases a I’état solide. Entre autres, le travail de Deng (2009) porte sur la simulation du dépot
de cordons de soudage en acier a bas ou moyen carbone. Il conclut que I’effet des transformations
de phases a I’état solide (SSPT) augmente lorsque la concentration de carbone est suffisante
pour entrainer la formation de martensite au refroidissement. Dans une autre étude, Rikken et al.
(2018) arrivent a la méme conclusion dans le cas d’un acier alli€¢ S55G10. Ces études montrent
I’importance de considérer les transformations de phases lors de la simulation des procédés
d’assemblage des matériaux les subissant, particulierement lors du refroidissement.

D’autres études ont également souligné la nécessité de prendre en compte la plasticité induite
par la transformation (TRIP) pendant la transformation martensitique afin de calculer une
distribution de contraintes fiable. Jiang et al. (2018) ont comparé des résultats de simulation
de soudage considérant la déformation associée aux transformations de phases a des mesures
de contraintes résiduelles par la méthode de diffraction de neutrons. Les résultats numériques
montrent 1’effet de la température d’entrepasse sur la distribution des contraintes résiduelles.

Les travaux de Sun et al. (2019) montrent aussi I’importance de 1’effet TRIP sur les contraintes
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résiduelles. En outre, ils concluent qu’un modele mixte pour la plasticité est mieux adapté a
la simulation de I’acier S355. Les travaux de Zhang et al. (2022) et de (Coroas et al., 2023)
montrent aussi I’importance de la plasticité de transformation dans le contexte de la simulation
du procédé de trempe.

La présente section porte sur la simulation du soudage par la méthode des éléments finis. La
simulation thermique du procédé, permettant le calcul de la distribution de la température y est

d’abord décrite. La simulation structurale élasto-plastique est présentée par la suite.

14.1 Architecture de simulation du soudage

La simulation du soudage est réalisée en deux étapes principales distinctes : une analyse

thermique transitoire, qui permet de calculer la distribution de température a chaque instant,

suivie d’une analyse structurale, qui permet d’évaluer les distorsions et contraintes générées
par le procédé. Ces deux analyses sont effectuées de maniere séquentielle : les résultats de la
simulation thermique servent d’intrants a 1’analyse structurale.

La simulation thermique doit prendre en charge plusieurs particularités propres au soudage :

* Modélisation de la source thermique mobile, généralement représentée par un flux surfacique
ou volumique se déplagant le long du joint selon le procédé.

* Discrétisation temporelle suffisamment fine pour capturer les gradients thermiques et les
effets métallurgiques associés.

» Utilisation d’un maillage adapté, avec une géométrie représentative et un raffinement suffisant
dans la zone soudée afin d’assurer la convergence des températures, compte tenu des gradients
thermiques importants induits par la source.

* Modélisation de I’ajout de matiere, essentielle pour les procédés multipasses. On utilise
généralement la technique birth and death, ou les éléments du métal d’apport sont initialisés
avec des propriétés minimales puis activés avec leurs propriétés réelles au moment du dépot.

L’ évolution des conditions aux frontieres doit également étre prise en charge.
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* Définition des propriétés thermophysiques (conductivité thermique (k), la chaleur spécifique
(C)p), le coefficient de transfert de chaleur () et émissivité (¢)), dépendantes de la température
et, en présence de transformations de phases, de la fraction transformée.

*  Modélisation de 1’évolution métallurgique, puisque les transformations de phases dépendent
de la température et du temps, influencent directement les propriétés thermiques et modifient

I’écoulement de la chaleur, ce qui introduit un couplage fort entre thermique et métallurgie.

Au terme de la simulation thermique, le logiciel doit fournir, pour chaque incrément de temps,
les températures nodales, 1I’évolution métallurgique ainsi que la progression du dépdt. Ces
données constituent les intrants nécessaires a la simulation structurale, assurant ainsi un couplage
séquentiel.

Comme pour I’analyse thermique, la simulation structurale doit tenir compte des spécificités du

soudage :

» Utilisation d’un maillage suffisamment raffiné dans la zone soudée pour assurer la convergence
des efforts ; le maillage thermique est généralement réutilisé.

* Modélisation de 1’ajout de matiere lors du dép6t des cordons.

» Définition des propriétés mécaniques (module d’élasticité (E), coefficient de poisson (v), loi
de consolidation (Sy(e))) dépendantes de la température et, en cas de transformations de
phases, de la fraction transformée.

* Prise en charge de la plasticité de transformation, liée a 1’évolution de la fraction de martensite

et a I’état de contrainte du matériau.

A I’issue de la simulation structurale, le logiciel fournit 1’état de distorsion, de déformation et
de contrainte du modele, résultats qui peuvent tre visualisés en post-traitement. Les logiciels
généralistes comme Abaqus ou Ansys offrent une grande flexibilité pour modéliser le soudage,
mais leur utilisation demande une expertise élevée et des temps de calcul importants, car ils ne
sont pas spécifiquement optimisés pour ce procédé. A I’inverse, les logiciels spécialisés tels que
SYSWELD et Simufact Welding integrent directement les modeles thermiques, métallurgiques
et procéduraux nécessaires a une prédiction plus fiable des contraintes résiduelles, distorsions

et microstructures, bien que leur cofit et la complexité de modélisation soient élevés. Enfin,
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une solution interne ou open-source comme OS-WeldSim constitue une alternative flexible et
économique, potentiellement optimisée pour réduire les temps de calcul, mais au prix d’une

forte dépendance a une expertise interne pour I’implantation, la maintenance et la validation.

14.2 Modélisation thermique

La modélisation par éléments finis est utilisée pour résoudre 1’équation générale d’écoulement
de chaleur.

pC,T =V - (kVT) =Q (1.10)

ou p est la densité, C, la chaleur spécifique du matériau, T' la température, k la conductivité
thermique et Q la source de chaleur. En utilisant la méthode de Galerkin, la fonctionnelle

suivante est obtenue :

H:/(%{Ta}T{K}{Ta}—QT+pCpTT)dV—/(fBT+i_szT—%hTz)dS (1.11)

ou {Ty} est le gradient de température 7', {«x} la matrice de conductivité, Q chaleur générée, C,
la chaleur spécifique, p la densité. Les flux de chaleur aux frontieres, fp, les échanges convectifs
et radiatifs avec le milieu par le coefficient de convection global / et la température de ce dernier
Ty, sont intégrés sur la surface. La méthode des éléments finis permet de résoudre de manicre
discrete un systeme d’équations aux dérivées partielles. Pour chacun des éléments du modele
d’éléments finis, les températures 7 et les taux de variation de température 7 sont évalués aux
points d’intégration numériques en utilisant les fonctions d’interpolation élémentaires [N] dans

le repere local de 1’élément.
T=[NJ{T.} , T=|[NJ{T.} (1.12)

Les gradients thermiques sur 1’élément sont évalués a I’aide de la dérivée des fonctions

d’interpolation dans le repeére orthonormé de 1’élément de référence [B] défini comme suit :

[B] = [ON;/0x ON;/dy 0ON;/dz]" (1.13)
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On obtient alors :

{Ts} = [BI{T.} (1.14)

L’équation 1.11 peut étre réécrite sur le domaine de 1’élément.

M = 3 (T (1K1 + [0} (T} + (T} (16} (T} = {ry) — ru} — {rQ})  (119)

ou les matrices élémentaires sont définies comme suit :

K] = /V [B] [«][B]dV
[h] = /S INJTNJF dS

[c] = /V INJTINIC, dV
(1.16)

(rp) = /S INJ" fi dS
{rh}:/SLNJT}_z Ty dS
{ro) = /V INJTQ av

Les matrices et vecteurs élémentaires sont assemblés en un systeme global qui pose la condition

OI1/0T = 0 afin que le systéme soit stationnaire.
[Kr]{T} + [C]{T} = {Rr} (1.17)

La matrice globale [Kr] est la sommation de la matrice de conduction [K] et de convection
[H]. Le vecteur global {Rt} comprend quant a lui les contributions des flux de chaleur {Rp},
de la convection aux frontieres du modele {Ry} et de la génération de chaleur {Rq}.

Le procédé de soudage consiste a former un bain de fusion sur un matériau de base. Ce bain de
fusion permet d’assembler différentes pieces et d’y ajouter un matériau d’apport. Le procédé
utilisé dans le contexte de I’étude consiste a former un bain de fusion de petite taille qui est
déplacé pour créer un cordon de métal déposé. Ceci en fait un probleme thermique transitoire

pour différentes raisons. D’abord la position de la source de chaleur évolue dans le temps.
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Cette source est a I’origine d’un important gradient de température. Ensuite, les propriétés
thermophysiques des matériaux dépendent de la température ce qui influence le comportement
local du matériau en fonction de la distribution de température. Ceci s’effectue a mesure que
I’exposition a la source de chaleur se prolonge. Enfin, I’ajout de matiere et 1’élévation de la
température de la picce modifie les conditions de transfert de chaleur avec le milieu ambiant.

Pour tenir compte de I’évolution du modele, le temps doit étre discrétisé. Des lors, deux solutions

de températures, n et n + 1, séparées par un incrément de temps A¢ sont considérées.

{Thust = {Tho+ At((1 = B){T}o + B{T} (1.18)

ol B est un parametre permettant de controler la condition d’intégration numérique de
I’algorithme. On utilise généralement 5 = 0.5 afin d’avoir une regle trapézoidale inconditionnellement
stable. Le parametre S est incorporé a I’équation 1.17. Désormais, 1’indice du pas de temps est
présent. De plus, puisque I'incrément de temps est trés court, I’hypothese que les matrices [ K]
et [C] sont constantes dans cet intervalle de temps est formulée. Le couple d’équations suivant

est obtenu :

(1= B) ([Ke (T}, + [CI{T}) = (1 - B)({Re},)

(1.19)
B(IKTH{Th et + [CHThet) = B({Re e

En sommant ce couple d’équations et en isolant les dérivées temporelles de la température {T},
et {T},.1, ces dernieres peuvent étre éliminées de I’équation 1.18. Le systéme suivant doit étre

résolu pour connaitre la distribution températures a I'incrément n + 1 :

1

(1 1C1 + BIK1 ) (Thir = (- [CT~ (8~ 1)[Kal 1T} + (1 £) (R}, + R}y (1.20)

L’arc électrique formant le bain de fusion est modélisé par une source de chaleur. Cette source
débite une puissance qui est intégrée aux noeuds du modele. Le double ellipsoide de Goldak et al.

(1984) est le modele le plus répandu pour modéliser I’arc du soudage FCAW. 1l permet d’intégrer
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une distribution gaussienne de la densité de puissance a I'intérieur d’un double ellipsoide. Le

modele se présente ainsi :

6\/§fQ €—3x2/a26—3y2/b26—3§2/02

abcr\m (1.21)

q(x,y,€) =

ol g est la puissance débitée au point d’intérét a I’intérieur du double ellipsoide et localisée
aux coordonnées x, y et & avec & = z — vt ou v est la vitesse de déplacement de la source selon
z. Les bornes du double ellipsoide sont définies par les constantes a pour la largeur, b pour
la profondeur, et ¢ pour I’étalement avant (c ¢) ou arrire (c,) selon si le point d’évaluation se
trouve devant ou derriere 1’origine de la source. De la méme maniere, le parametre f, servant au
dosage de la puissance entre la portion avant et la portion arriere de la source, prendra alors la
valeur de f7 ou f, selon la position du point d’évaluation. Le critere fr + f, = 2 doit cependant

étre respecté.

14.3 Simulation structurale

Une fois la distribution de température connue pour chaque incrément de temps, le calcul
des contraintes thermomécaniques est réalisé par la MEF. La fonctionnelle suivante doit étre

minimisée pour tout le domaine.

_ _ T _
Mg = /Q [o][€]dQ /r (w7 {dl =0 (1.22)

ol [o] est le tenseur des contraintes, [€] est le tenseur des déformations et [u] le vecteur de
déplacements. Q et I" sont les domaines d’intégration volumique et surfacique. Le domaine du
modele est discrétisé en éléments. La matrice de déformations [€] peut étre développée tel que
[€e] = [B]{d} ou [B] est une matrice de dérivées partielles des fonctions d’interpolation sur
I’élément, liant 1’état des déformations aux déplacements nodaux {d}. Le vecteur de traction a
la surface se développe {u} = [N]{d}, ou {N} sont les fonctions d’interpolation sur I’élément.

En substituant ces relations dans I’équation 1.22 et en intégrant sur I’ensemble des éléments
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constituants le modele, on obtient :

Mg = nj{d}(/g) [B]” [o]dQ — / [N]{t}dF) ) (1.23)

e=1 Ie

En introduisant la notion du travail virtuel, I’équation 1.23 est récrite :

Nel
[Mo({D}) = Z{(SD}T(/ [B] [0]d©2 —/ [N]{t}dF) =0 (1.24)
e=1 Qe e
ou [6D] est un vecteur contenant une quantité infinitésimale de déplacements pour tous les
degrés de liberté du modele. Les perturbations 6D sont arbitraires et I’équation (1.24) est
réécrite.

{F} =[I'l{F} =0 (1.25)

La matrice [I’] est une matrice identité forcant les termes du résidu {F} a zéro aux degrés
de libertés sur lesquels des conditions aux frontieres sont imposées. Ce résidu est obtenu par
la différence des forces intérieures {F™} et des forces extérieures {F®} du modele. Aprés

manipulation, on obtient le systeme d’équations linéaires suivant a résoudre.
n n+1(0) n+l
[K] {AD} = {AF} (1.26)

La derniere équation fait intervenir une discrétisation temporelle, alors que le systeme doit étre
résolu pour chaque pas de temps n. Pour ce faire, on utilise une approche itérative de Newton
pour mettre a jour I’incrément de déplacement nécessaire pour accommoder la variation des

charges. Elle fait aussi intervenir la matrice de rigidité [K] globale définie comme suit :

k| = Z[k]:Z/Q [B]" [22] [B] a2 (127)

(1.28)

Dans le cas du soudage, le vecteur des forces nodales AF est composé des charges nodales

thermiques calculées lors de la simulation de I’écoulement de chaleur et des charges a la surface
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du modele.
{ar} = {ap|+{ape| (1.29)
Nel Nel
{apn} = 3 {ap) = - / a—ff | {at}a (1.30)
e=1
Nel Nel
apest| = 3 {ager = / }dr (1.31)
{ ; ¢ TNl
144 Lois de comportement pour matériaux élastoplastiques

Afin de simuler la formation des contraintes durant le soudage, le modele constitutif doit
inclure les effets de variations de température et la dépendance des propriétés mécaniques
avec la température. Une décomposition additive du tenseur du taux de déformation € en ses

composantes élastique €¢, plastique € et thermique €'” se présente comme suit :

e=¢€"+él +é (1.32)

th

La composante de déformation €'", résulte de la dilatation thermique du matériau et dépend du

coeflicient de dilation thermique du matériau «.
h = o(T)TI (1.33)

ou I estla matrice identité. La fonction d’écoulement F' détermine le comportement élastoplastique

du matériau. La relation suivante présente la fonction d’écoulement.
F=F(0,e'\T, fy) =0 —0y,(".T, fo) (1.34)

ou & est la contrainte équivalente de von Mises et o, est la contrainte d’écoulement du matériau.
La déformation plastique équivalente €” est une variable d’état indiquant le niveau d’écrouissage

du matériau. Le matériau soumis a un chargement thermomécanique aura une réponse purement
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élastique (é” = 0) pour tout état de contrainte situé a I'intérieur de la surface d’écoulement
(F < 0). Lorsque I’état de contrainte en un point atteint la surface d’écoulement (F = 0), la
réponse du matériau est élastoplastique. Le comportement plastique du matériau est alors décrit
par une loi de plasticité associative J> pour laquelle la direction d’écoulement r est normale a la

surface d’écoulement. Le taux de déformation plastique est défini comme suit :

€’ = Ar = 1— (1.35)
oo

otl A est le taux de variation du multiplicateur plastique. Le modele constitutif est complété par

des lois évolutives pour la déformation plastique équivalente €” et la contrainte d’écoulement

. 2
& = ,/ge'p . ép (1.36)

) doy . 0oy . _ . _ .
oy = a?ep + (9_TT £ H,(e",T)é" + Hr(e", T)T (1.37)

gy :

Les coefficients H,(€”,T) et Hr(€P,T) sont les dérivées de la contrainte d’écoulement par
rapport a la déformation plastique équivalente et la température déterminées par des essais de

traction effectués a différentes températures.

1.5 Résumé de la revue de littérature

La revue de littérature a d’abord porté sur les problématiques dans lesquelles le projet s’inscrit. La
croissance de la demande énergétique dans le contexte des changements climatiques emmenera a
augmenter la puissance débitée par les groupes turbine-alternateur. De plus, il sera nécessaire de
diversifier les sources d’approvisionnement électrique par I’ utilisation de technologies produisant
de facon intermittente. Ces conditions de production exacerberont la distribution des contraintes

d’opération et contribuera a I’augmentation de I’endommagement des turbines hydrauliques.

La fabrication des turbines hydrauliques y est aussi décrite. L’assemblage des différentes parties
coulées de la roue étant assemblées par soudage, les contraintes résiduelles et 1’état métallurgique

découlant des cycles thermiques associés au soudage et au traitement thermique post-soudage
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constituent 1’état initial du matériau lors de la mise en service. Cet €tat est donc intimement lié
aux transformations de phases que subit 1’acier 13Cr-4Ni lors de la fabrication. Les principales
transformations de phases a I’état solide se produisant durant le soudage sont décrites. Les
principaux modeles des cinétiques de ces transformations y sont présentés. Le phénomene de la

plasticité de transformation et sa modélisation y est abordé.

Enfin, la simulation du procédé de fabrication du soudage par la méthode des éléments finis est
discutée. Un couplage unidirectionnel entre la simulation thermique de 1’écoulement de chaleur

et le calcul des déplacements qui sont associés est réalisé afin de déterminer I’état de contrainte.

Cet état de I’art met en évidence que peu de travaux de simulation du soudage incluant
les transformations a 1’état solide ont été produits. Les modeles permettant de simuler les
transformations de phases sont disponibles, mais la calibration des parametres, nécessaire
pour la simulation des aciers des turbines hydrauliques reste a faire. Il en va de méme pour la
plasticité de transformation. La littérature propose des ouvrages sérieux sur le phénomene, tant
expérimentaux que numériques, mais ceux-ci n’incluent pas les données concernant les aciers
inoxydables martensitiques et les modeles proposés sont rarement utilisés dans des simulations

du soudage, malgré leurs effets importants.



CHAPITRE 2

PROBLEMATIQUE ET OBJECTIFS

Ce chapitre présente d’abord la problématique de recherche. Les objectifs et sous objectifs sont

ensuite discutés. Ces objectifs conditionnent les travaux contenus dans ce document.

2.1 Problématique

Le chapitre introductif mentionne que les turbines hydrauliques sont assemblées par soudage.
De plus, les modes d’endommagement des turbines, I’endommagement par fatigue et le
dommage par cavitation, sont identifiés. Lorsque ces dommages sont observés, ils doivent
étre réparés par soudage. Ce procédé génere d’importants gradients thermiques, lesquels sont
a la source de la formation de contraintes résiduelles. En plus des gradients thermiques, la
présence de transformations de phases a un effet important sur la distribution des contraintes
résiduelles. L'objectif principal vise a simuler les contraintes résiduelles de soudage en incluant
les transformations de phases des aciers inoxydables martensitiques 13Cr-4Ni. Ces travaux sont
nécessaires afin de modéliser plus précisément la distribution des contraintes générées lors de la
fabrication ou de la réparation de ces équipements de production d’électricité. A échéance, il est
souhaité d’inclure ces contraintes résiduelles dans 1’évaluation de la durée de vie des roues de
turbine présentant une problématique de fissuration.

Un traitement thermique post-soudage suit I’assemblage des roues de turbine. Ce traitement
thermique exerce un revenu de détente sur les raccords soudés. Il permet de réduire I’amplitude
des contraintes résiduelles ayant été€ formées lors de 1’assemblage. Il a cependant été démontré
par Lanteigne et al. (1998) que I’effet bénéfique de ce traitement thermique peut dans certains
cas €étre réduit. De plus, lorsque des travaux de réfection sont réalisés sur ces composantes pour
la réparation de fissures ou de dommages de cavitation, le traitement thermique est difficilement
réalisable dans le puits de la turbine (Gendron, 2018). Le risque de reformer une martensite
non revenue lors d’un traitement thermique in-situ est treés présent, menant a 1’abandon de cette
option. Dans ce contexte, la modélisation du soudage pourrait permettre de définir les parametres

de soudage limitant le niveau des contraintes résiduelles et ainsi limiter I’endommagement par
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fatigue des roues de turbines.

Le choix du matériau est déterminant dans la conception et la performance de ce type
d’équipement. Les dernieres générations de turbines sont faites d un acier inoxydable martensitique
13Cr-4Ni (CA6NM) offrant une meilleure résistance a la corrosion que 1’acier carbone (A27)
utilisé antérieurement. Il présente aussi une limite d’écoulement et une ténacité supérieures.
Cependant, les transformations de phases que subit ce matériau agissent sur la distribution
des contraintes résiduelles. D’abord les propriétés thermophysiques dépendent du contenu
des phases dans le matériau. De plus, lors de la transformation martensitique ayant lieu au
refroidissement depuis la phase austénitique, le passage de la structure cristalline cubique face
centrée a cubique corps centré s’accompagne d’une augmentation de volume. Cette derniere
modifie substantiellement la distribution des contraintes résiduelles de soudage. Qui plus est, le
niveau et ’orientation des contraintes présentes dans le matériau durant cette transformation
sont déterminantes pour la plasticité de transformation. Le soudage est un procédé hautement
transitoire et les effets du matériau discutés dépendent notamment de 1’ historique thermique
local. Ainsi la température atteinte, le taux de 1’élévation de la température et le temps de
maintien conditionnent le mélange des phases et leurs effets sur le matériau. Autour d’un cordon
de soudure, il y aura une gradation de nuances métallurgiques. Seule la simulation du procédé

pourra permettre d’en connaitre la distribution.

2.2 Objectifs

Cette étude a pour objectif principal de permettre le calcul de la distribution des contraintes
résiduelles dans un joint a 1’état brut de soudage dans un acier 13Cr-4Ni. Elle doit ultimement
permettre de comprendre et d’analyser les parametres qui vont influencer cette distribution
de contraintes. La revue de la littérature a permis de démontrer qu’il existe tres peu d’études
completes traitant des transformations de phases dans un contexte de soudage et aucune pour
le matériau concerné. Les carences les plus fréquemment rencontrées sont la pauvreté des
données thermophysiques disponibles pour les matériaux étudiés, I’utilisation de modeles de

transformation de phase intégrés dans les simulations des procédés de fabrication et le peu de
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validations expérimentales des contraintes résiduelles modélisées. Par conséquent, ce travail de

recherche comporte plusieurs sous-objectifs :

e Caractériser, en fonction de la température et des phases présentes, les données expérimentales
des aciers 13Cr-4Ni servant d’intrants a la simulation du procédé de soudage.

* Prédire I’évolution des fractions des principales phases durant le soudage des aciers 13Cr-4Ni
par le moyen de la modélisation des cinétiques de transformations.

* Intégrer la plasticité de transformation dans la simulation du soudage des aciers 13Cr-4Ni.

* Valider les contraintes résiduelles de soudage des aciers 13Cr-4Ni en intégrant ces phénomenes

dans la simulation du soudage.

Les prochains chapitres seront dédiés 2 adresser ces sous-objectifs. A terme, ils permettront la
simulation des contraintes de soudage par la méthode des éléments finis en incluant les effets des
transformations de phases. Les développements seront intégrés a méme un code de simulation

du soudage en développement a Hydro-Québec.






CHAPITRE 3

ALGORITHMES POUR LA PRISE EN CHARGE DES TRANSFORMATIONS DE
PHASES

Ce chapitre est dédié aux algorithmes de simulation du soudage par la méthode des éléments
finis incluant les transformations de phases. Les ajouts a 1’algorithme pour la simulation
de I’écoulement de chaleur sont présentés. Ensuite, 1’algorithme structural ainsi que le

développement de la tangente algorithmique due au changement de phase sont présentés.

31 Introduction des transformations de phases dans la simulation par éléments finis
de I’écoulement de chaleur

L’introduction des transformations de phases dans la simulation thermique du soudage permet
de considérer I’évolution des proportions de phases en fonction de 1’historique thermique.
Ceci intervient principalement a deux niveaux. D’abord, lors de 1’évaluation des propriétés
thermophysiques des matériaux isotropes, une régle de mélange doit étre employée afin de
calculer une valeur effective. Dans le cas présent, deux phases sont considérées. La somme de
leur proportion est égale a 1 et la fraction d’austénite (f;) peut €tre exprimée en fonction de la

fraction de martensite (f,) comme suit :

fy =1-fo 3.1

Une regle de mélange linéaire peut étre directement appliquée. L’équation (3.2) exprime la

relation pour le calcul de la valeur effective de la conductivités thermophysique.
k= ky(T) + for (ka’ (T) - ky(T)) (3.2)

ol ky(T) et ko (T) sont les coeflicients de conduction thermique propres a la phase austénitique
et martensitique respectivement. k est le coefficient de conduction effectif. De la méme maniére,
Cy(T),Cpo (T) et C, sont les chaleurs spécifique de I’austénite, de la martensite et effective du

mélange. Notons que le coefficient de transfert de chaleur 4 est indépendant des proportions des
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phases et qu’il inclut la correction pour le flux radiatif. Les équations des matrices élémentaires

présentées a I’équation (1.16) sont désormais écrites ainsi :

[Kk] = / [B] [£][B]aV

14

[h] = /SLNJTLNJB ds (3.3)

[c] = /V INJTINIC, dV

L’ ajout des transformations de phases permet d’inclure I’effet de I’énergie latente de transformation
dans la simulation de 1’écoulement de la chaleur. Lors de la mesure sur un calorimétre, la
contribution des transformations de phases est captée par 1’appareil. La quantité d’énergie
emmagasinée ou relachée, que la réaction soit endothermique ou exothermique, affecte les
valeurs observées. Les taux de chauffe de ces appareils sont beaucoup plus faibles que les taux
observés en périphérie des zones soudées. Dans le cas des transformations de phases diffusives,
le taux de chauffage conditionne la cinétique de transformation. Cette quantité d’énergie liée a la
réaction doit donc €tre isolée de la chaleur spécifique. Sa contribution sera cependant rendue au

systeme sous la forme d’un vecteur de charge défini comme suit :

{rou) = / INITHy A for dV (3.4)
\%

ol H, est I’enthalpie de transformation et Af,  est la variation de la fraction transformée
sur I’intervalle de temps. Les mesures expérimentales discutées plus loin dans ce document
permettront de quantifier I’enthalpie de transformation.

C’est dans la simulation thermique que les cinétiques de transformation prennent place. Ainsi
il n’est considéré ici que I’effet du temps et de la température sur 1’évolution des fractions
transformées. La prise en compte de I’effet de 1’application d’une contrainte sur la cinétique de
transformation impliquerait une approche itérative, nécessitant des échanges entre les simulations
thermiques et structurales. L’hypothese que cet effet est négligeable est posée. Les modeles de
transformations sont introduits a la fin de la résolution de chaque pas de temps du probleme

thermique de maniere explicite. Ils permettent d’évaluer la fraction transformée a chaque point
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d’intégration du modele d’éléments finis. Le modele JMAK, est utilis€ pour modéliser la
cinétique de transformation austénitique. Ce modele est adapté pour tenir compte des variations

de température a I’aide des équations suivantes tirées des travaux de Zhang et al. (2002a).
f=1-¢ ko) (3.5)

m
-E4
s = Z e R At (3.6)
i=1

La transformation martensitique est indépendante du temps. La transformation débute seulement
lorsque la température descend en dessous de la température de début de transformation (M).
Le modele du type Koistinen & Marburger (1959) est utilisé dans ce travail. La quantité de phase
transformée ne dépend que de I’écart entre la température de début de transformation théorique

Tk et la température observée.
for = 1= e7mTku=T) (3.7)

Les parametres, a,, et Tk, des matériaux a I’ étude et nécessaires aux modeles de transformation
de phase ne sont pas disponibles dans la littérature. Ainsi une part importante de ce travail est
dédiée a la caractérisation de ceux-ci. Ils permettront de répondre au second objectif de cette

étude.

3.2 Introduction des transformations de phases dans la simulation par éléments finis
structurale

L’introduction des transformations de phases dans la simulation structurale se fait a plusieurs
niveaux. L’hypothese de la décomposition additive du tenseur du taux de déformation € présentée
a I’équation (1.32) est modifiée afin de tenir compte de 1’effet de la variation de la fraction

h

transformée. En plus des composantes élastique €¢, plastique €” et thermique €'”, une contribution

associée a 1’écart de densité entre les phases lors de la transformation € et une autre résultant
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de la plasticité induite par la transformation €7 sont présumées :
=€+l +e v+ e (3.8)

La composante du taux de déformation € s’applique pour les transformations austénitique
et martensitique alors que la composante €7 ne s’applique que lors de la transformation

martensitique. La composante du taux de déformation ¢’

, résultant de la dilatation thermique
du matériau est affectée par les fractions transformées. Le coefficient d’expansion thermique du
matériau @ doit inclure la contribution de chacune des phases. Les principales phases constituant
les aciers inoxydables 13Cr-4Ni, soit la martensite (@”) et I’austénite (y) sont considérées. Les
autres phases présentes, telles la ferrite delta et les carbures de chrome et fer, sont négligées, leur
teneur étant jugée tres faible dans le mélange. La fraction d’austénite peut étre obtenue lorsque
la fraction de martensite est connue par la relation f, = 1 — f,. Une relation lin€aire avec la
proportion des phases est utilisée pour le calcul d’un coefficient de dilatation thermique effectif
@. Le taux de déformation thermique dépend aussi du taux de variation de la température. Pour

h

un matériau isotrope, le taux de déformation é” s’exprime comme suit :

el = [ay(T) + fur (€ (T) - ay(T))]T'I = a(T, f,)T1 (3.9)

ou @ est le coefficient d’expansion thermique équivalent selon la fraction transformée f,- et I est
le tenseur identité de deuxieme ordre. On suppose que les coeflicients d’expansion thermique de

chaque phase sont isotropes.

La composante de déformation due a la transformation de phase € est conditionnée par la
densité p de chacune des phases du matériau et par le taux de variation de transformation de

phase f,. Elle est définie par la relation suivante :

-1r 1 p(l'(T):| o
=—(1- i | 3.10
¢ 3[ o (1) | ©-10)
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La composante de déformation due a la plasticité induite par la transformation martensitique
dépend quant a elle du coeflicient de plasticité induite par la transformation K, d’une fonction
de la fraction transformée ¢( f,-), du taux de variation de transformation de phase f, . Cette

composante est conséquemment donnée par la relation suivante :

3 .
€’ = §K¢(fa’)fa’0-, (3.11)

ou o~ est le tenseur déviateur des contraintes obtenu par la relation o’ = o — trT"I.
D’apres la loi généralisée de Hooke, le tenseur des contraintes oo dépend de la composante

élastique du tenseur des déformations.
o=C(T)e° (3.12)

Le tenseur de rigidité élastique C¢ des matériaux isotropes est défini par le module de

compressibilité k = ﬁ et le module de rigidité en cisaillement y = ﬁ
Cé(T) = k(T)I @ I+ 2u(T)I%" (3.13)

oll E et v sont le module d’Young et le coefficient de Poisson du matériau et 19" 1’identité
déviatorique du quatrieme ordre. Notons que les parametres d’élasticité du matériau ne dépendent
que de la température. L hypothese est posée qu’ils ont les mémes valeurs tant pour la phase
martensitique o’ qu’austénitique y. Le comportement élastoplastique du matériau est régi par sa
fonction d’écoulement F. Cette fonction d’écoulement doit aussi inclure les effets des fractions
transformées. Ainsi, en plus de I’état de contrainte, de 1’état de déformation plastique et de
la température, tel que décrit a 1’équation (1.34), la fraction transformée doit étre incluse
dans I’évaluation de la limite élastique. Pour un matériau a consolidation isotrope, la fonction

d’écoulement est définie selon la relation suivante :

F = F(O', Ep’T’ fa") =0 - O-y(épaTa fa") (314)
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ou o est la contrainte équivalente de von Mises. Finalement, le modele constitutif est complété

par des lois évolutives pour la déformation plastique équivalente €” et la contrainte d’écoulement

Oy .
(2.,
el = 561’ . €P (315)
) doy. 0oy . Odoy . _ . _ . _ .
Oy = o€+ 2T+ T = Hp(&l,T, for )& + Hr (€', T, fo)T + Hy, (€, T, fur) for

(3.16)
Les coefficients H,(€”,T, f,'), Hr(€P,T, for) et Hy ,(€P,T, f,») sont les dérivées de la
contrainte d’écoulement par rapport a la déformation plastique équivalente, la température et la
fraction de phase martensitique, respectivement, déterminées par des essais de traction effectués
a différentes températures et proportions de phase.

n+1(0)
} est d’abord obtenue en développant en série de Taylor le résidu

Une solution d’essai {D
{F’} dans le voisinage de I’incrément n. Lors d’une analyse thermomécanique, le vecteur
contrainte {0’} dépend des déplacements nodaux {D} ainsi que des températures nodales {T}
et de la fraction de phase martensitique { fo } Par conséquent, la linéarisation de 1’équation

(1.25) mene a I’expression suivante :

e o <} o0

Apreés manipulation, on obtient le systeme d’équations linéaires suivant a résoudre pour la
n+1(0)
solution d’essai {AD} :

e ] ool e [l e
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ol la matrice de rigidité [K] et les vecteurs forces { AFth}, {AFfa'} et {AFW} sont définis

comme suit :

] = 2l =2 [ [z o] oo

= S-S Ll [l e oo
e} = o) =-55 [ ol [agl fanfan
| = Sl =5 LN fear

La formulation MEF présentée jusqu’ici utilise I’algorithme d’intégration numérique return
mapping de Belytschko et al. (2000). L’algorithme de mise a jour des contraintes propose qu’avec

P _Ip _th

I’état actuel de déformation €,, €, , €, , €

. €ll, de contrainte o, de température 7,,, de fraction

transformée f, ,, et d’écrouissage P, de trouver I’incrément de contrainte Ao, résultant des

incréments de déformation Ag,,, de température AT, et de fraction transformée A f,’ ,+1. Une

fois la convergence obtenue, I’incrément de contrainte Ao,41, les incréments de déformations

plastiques Aef; .1 €t de plasticité induite par la transformation AEZ—]’ I’incrément de déformation

plastique équivalente Ae‘fl’ .1 etles incréments de déformation thermique Ae}’f}rl et de déformation

due a la transformation Aer’l: , sont mis a jour. Les incréments de déformation plastique Ae,f L et
p

13 A z LSRN s e . A . . .
Ae ' | ne peuvent étre déterminés a priori et doivent €tre inclus dans le processus itératif d’Euler.

L’incrément de déformation due a la plasticité induite par la transformation s’exprime ainsi :

3 ’
Ae,tglj.] = §K¢(fa’,n+l)Afa’,n+la'n+1 (3.23)

ou K, le coeflicient de plasticité induite transformation, est une constante du matériau, la fonction
¢ et I'incrément de transformation de phase A f, sont connus au temps 7 + 1. Ils sont rassemblés

dans une variable, «, définie a I’équation (3.24).

Kn+l = 3ﬂn+1K¢(fa’,n+1)Af(y',n+l (3.24)
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L’introduction de 1’équation (3.24) dans la relation (3.23) mene a I’équation (3.25) qui sera

utilisée dans le processus itératif.

AP = Ll o 3.25
6n+1 2#’”1 0-n+1 ( )

La méthode Return Mapping est implicite. Elle est donc développée a partir des relations du
modele constitutif appliquées a la fin de I’incrément n + 1. L'intégration numérique des lois de
comportement, basée sur la méthode implicite d’Euler, meéne au systeme d’équations suivant, a

satisfaire, a la fin de I'incrément n + 1 :

€141 = € + A€pyy (3.26)
6,1;1 =€ + Al 1Ty (3.27)
e =& + Ay (3.28)
el =€l +Ae’, (3.29)
Our1 = Cp (€61 — €], = ertzf—l - 62}:-1 — €/, (3.30)
Fust = F(Turt, €, Tusts frns1) = 0 (3.31)

AA est I’'incrément du multiplicateur plastique et r est la direction de 1I’écoulement plastique.
Dans le cas présent, la déformation due a la plasticité de transformation (€’?) ne contribue pas a
la déformation plasiques équivalente €”. Pour un matériau isotrope, ce systeme d’équations peut
étre réduit a une seule équation non linéaire a résoudre pour le multiplicateur plastique Ad,41.

Le prédicteur des contraintes o

.1 ©st défini comme suit :

0) _ (e P tp(0) th ir
o, = O T €1 — €l — €ny (3.32)

Dans 1’équation (3.32), les termes C¢_ , €/ et €”

n+l’> “n+l n+l
. . (0
solution d’essai 0'( )
n+1

sont connus au temps 7 + 1. Le calcul d’une
pour laquelle A/l,(gl est nul nécessite la résolution d’un systeme de deux

" . . tp , . L. . ’ N
équations puisque A€, , dépend du tenseur de contrainte déviatorique o, . Ce systeme est
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composé de I’équation (3.25) et de I'introduction de la relation (3.29) dans (3.30).

tp(0) _ Kn+l _,(0)

€l 2/Jn+10.n+1 (3.33)
0 0

o) = Cooi(€ni — €l —ef —Ael\ — el el (3.34)

L’équation (3.13) permet de décomposer le prédicteur de contrainte en ses composantes

H(0) _ 1(0)

") 1tr 0'(0) I et déviatorique o, , /.

hydrostatique o,

H (0)
n+1

+ 01 = (et 1@ 14 241,11 ) (€001 — € = € = Al = elh — el ) (3.35)

n+l n+l

La partie déviatorique du prédicteur de contrainte est obtenue en ne conservant que les termes

déviatoriques de I’équation (3.35) selon le développement suivant :

PO = ey e el — 2d10)
= 2pnei(€,, — € - Gflp) = 2pn+1 21;;[:1 ,/,S,OI)
= 2nsi(€,, — € — &) - K"+10'/(0)
D st = (e~ )
’(0)(1 +Kne1) = 2hnei (€ — € — &)
R /X W P B (3.36)

1+ Kn+1

Une évaluation de I’incrément du tenseur de plasticité induite par la transformation peut des lors
O 5

€tre calculée pour I'itération courante permettant le calcul du prédicteur de contraintes o, | a

I’équation (3.34).

tp(0) _ Kn+1  _,(0) _  Kn+l ’ p tp
€1 = 2,Un+10-n+1 - m(enﬂ € T & ) (3.37)
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Ensuite, les relations (3.27) et (3.29) sont introduites dans 1’équation (3.30) afin d’obtenir

I’expression suivante pour la mise a jour des contraintes :

n+l n+l

Tt = 0 = oy Myt = Coyy (Ael?, = Ac ) (3.38)
= o 2,Un+1A/1n+1l’n+1—2ﬂn+1(AEn+1 AGIP(O))

n+1 n+l

= 0 = Vot AN = 21 (Ael?, — Al )

la mise a jour de 1’état de contrainte est obtenue apres substitution de 1’équation (3.37) dans

(3.38). Le tenseur N, introduit a I’équation (3.38)3, est un tenseur unitaire indiquant la direction

r 2
- -z 3.39
el \gr (539

ou la derniere égalité résulte de la relation (B.6) tirée de I’annexe B de Paquet ef al. (2013).

de I’écoulement plastique :

La résolution des équations (3.26) a (3.31) suit un processus itératif. Choisissant le prédicteur

© ) (0)

élastique o, comme solution d’essai initiale (A/l = 0), la mise a jour des contraintes a

I’itération k + 1 peut €tre exprimée en fonction de la correction au multiplicateur plastique

correspondant 612’:1) et de la correction de la déformation due a la plasticité de transformation

tp(k+1) |
o€ n+1

(k+1) _ (0) (k+1)ng(k+1) tp(k+1) tp(0)
Ol = Tpyy \/_/Jn+ /ln+l Nn+l 2/’tn+1(A6n+1 _A6n+1 ) (3.40)
avec
(k+1) _ (k) (k+1)
A = A stk (3.41)
et
AP = Ae™) 1 5elkHD (3.42)

La direction de 1’écoulement plastique est orthogonale a la surface d’écoulement dans 1’espace
des contraintes et le tenseur unitaire N(k) st constant tout au long du processus itératif jusqu’a

convergence (Belytschko et al., 2000). Les variations de la fonction d’essai, 60 et de

n+l°
tp(O) <

I’estimation initiale de la plasticité de transformation, d€, étant nulles durant le processus
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itératif, I’équation (3.40) devient alors :

60 ) = V611,164 Ny = 241001 6€ 7D (3.43)

n+l n+l n+l

La correction de I'incrément de déformation due a la plasticité de transformation peut €tre
directement déterminée a partir du déviateur de tenseur de correction de la mise a jour des

contraintes en utilisant la relation (3.25).

(k+1)N

1(k+1)
n+l n+l — Kns1007

n+1

6o = _eu,.161

n+l

(3.44)

Les termes a droite de I’équation 3.44 sont strictement déviatoriques. Ainsi la variation de la

composante hydrostatique est nécessairement nulle. Il en résulte :

(k+l)N

r(k+1)
n+l n+l = Kn+160-

n+l

60_;(k+1) _ (50'(k+1) _ _\/6/1”+16/1

n+l n+l

(3.45)

La correction appliquée au tenseur des contraintes a chaque itération est donc entierement définie

(k+1) |
n+l

par 64

(k+1)
r(k+1) _ _%ﬂ”+15/ln+l Not1 (3.46)
I + Kp41 '

oo

n+l
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La valeur de 5/12]:1) est calculée en linéarisant la relation (3.31). La température ainsi que la

fraction transformée étant fixe a chaque point au cours de I’itération, leur variation est nulle.

— (k) (k+1)
0 - Fn+1 + 5Fn+1
OF (k) OF (k) 0
= Fy+ (—) sel! + (—) sz (3.47)
ger n+l or n+l
OF (k) (ke 1) OF (k) k 0
) sty s
oo n+l " afa' n+l o
(k) —\ (k)
_ g (99T et (9T e
n+1 JEep n+l oo n+l
n+1 n+1
(3.16),328) (k) k) (k) . 3 ) (k+1)
- Fn+1 - (Hp)n+16/ln+l + — (k) o n+l 6Un+l
n+1
(k+1)
(3é6) F(k) - (H )(k) é‘/l(k+l) + i\/?a_(k)N’H_l . _\/6/'1"+15/ln+1 Nos1
n+l1 P/n+17 " n+l 25_(]:)1 3 n+l 1 + kpt1
n
3u 16/1(k+1)
— (k) (k) ¢ (k+1) nt +1
- Fn+1 - (Hp)n+16/ln+1 a 1+ Knil
_ (k) (k) . SHnsl (k+1)
- Fn+1 - ((Hl’)n+l + 1 + Kyl )6/1n+1

)

Finalement, en utilisant I’équation (3.14) la relation suivante pour 6/11(1/:1 est obtenue :

(k) _ (k) (k)

(k) 3,un+ (k) 3/~1n+
((Hp)n+1 + 1+,<n+11) ((Hp)n+1 + 1+K,,+11)

Cette derniere expression permet de calculer la correction a I'incrément du multiplicateur

plastique en tenant compte de la plasticité de transformation.

33 Dérivation de la tangente algorithmique en fonction de la fraction transformée

Pour chaque point d’intégration du modele, 1’algorithme itératif de Newton nécessite le calcul
des taux de variation de la limite d’écoulement. Ils permettent d’évaluer la consolidation du

matériau en fonction de la variation de certaines variables d’état du matériau. Dans le cas du
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soudage, il a été déterminé aux équations (3.14) et (3.16) qu’en plus de I’effet de la consolidation
du matériau, les variations de température et de la fraction transformée doivent étre considérées.
Les dérivations des tangentes algorithmiques en fonction de la déformation plasthue ~etdela

température 2 57 sont déja développées (Paquet et al., 2013). Leurs expressions se présentent :

oo

cYs = e = k1@ I+ 2uB 1% +2uBN ® N (3.49)
al oo dk d/.l e 2
CTg = 8_T = (d_Ttr € - 3k(¥)1+2ﬁ1 "+ (2ﬁ2d_T(N € )+ §ﬁ3HT N
avec
T 3uAd 1 1
= —, = — , = 1 - - =
Pr= s P 5 uma 14 e P Pr=Fhr 1+
M H

La tangente algorithmique en fonction de la fraction transformée -2 T f reste a développer. Cette

section présente les développements nécessaires.

3.3.1 Formes générales des tangentes algorithmiques

Les expressions générales des tangentes algorithmiques sont développées a partir des équations
(3.26) a (3.31). L’équation de la loi de Hooke généralisée est récrite sous sa forme différentielle.
Le tenseur de rigidité C¢ est indépendant de la fraction transformée de martensite f, . Cette
dérivée est par conséquent nulle. Par conséquent, certains termes de la dérivation en chaine

s’annulent. Les termes restants sont présentés dans la différentielle totale de o .

dCe de th detr delp
do = o7 (e — €’ — € - € - e”’)dT+ (o8 (de —def - o7 dr - af dfo — Edfa,
dCe de.th de'” de'P
_ eqT ¢lde — del — dT — —df,, — ——df, 3.50
€ +C ( €—de 77 e f, a7 fa (3.50)

La différentielle de” est évaluée a partir de 1’équation (3.27) :

de’

d(ADT + Addr (3.51)

d
d(ADr + ML dor
do
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Cette relation est introduite dans 1’équation (3.50) :

e

th tr tp
d(; €¢dT + C* (de —d(A)r - A/lj—rd(r _de de de
g

dT — ——df,,

do = -
7 ar ' " dfy, df

df.| (3.52)

Cette équation est remaniée afin de regrouper les dérivées.

dr dCe de'h Je” de'
[9+CAS~ o = ‘~C—|dT-C* £ \df +Cede-Ced(ADr (.
( +C do-) 7 (dT e-C dT) C (dfa’+dfaﬂ) Iy +C¢de—CEd(AD)T (3.53)

ot I¥) est le tenseur identité d’ordre 4. La relation précédente est prémultipliée par le tenseur

C°7!, le tenseur de rigidité inverse.

dr dCe de™ de’”  de'’P
C '+ Al—|do = [CT —¢° - dT — —|df, +de — d(ADr (3.54
( " da)‘r ( ar € dT) (dfa/+dfa/)f tde-d(Ar (3.59)

- dCe de de'  de'P
-1 e—1 e
= _ — T - - a’ - A .
Cdo (C T € T ) (dfa’ + a7 )df +de —d(AD)r (3.55)
avec
<1 e-1 dr
Cl=col+m— (3.56)
do
Finalement,

do =C

ar ¢ " ar -

dCe dElh ~ dEtr dElp
e—1 e
C - dT — C

)dfa, + Cde — d(A)Cr (3.57)
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La relation (3.57) doit étre exprimée sous une forme ou d(AAQ) est formulé en termes de de, dT

et dfy . Léquation (3.31) est ré-écrite sous sa forme différentielle.

0=dF
_ g_g do + :;TFdep ‘;—I;dT ;;;/ dfor
628 Zi do + g—d(A/l) é)—dT+ ;; df o
357 Z(I; [C(Ce—ldd_(;eee _ d;;h)dT C(fl;: Z;:)dfa, +Cde - d(A/l)Cr]
g—pd(A/l) a—dT ;}fi dfur
_ (3—5 cee- 1fiZCTeee_3_F ¢l g;)dT (:}fi -ee - ~‘j;p)dfa
+§—§ Cde — (gi Cr-oo )d(A/l)
(3.58)

Ce qui mene a la relation suivante pour d(AA) :

IF  Oe14C ¢ aF d”’ OF dF ¢ F ~
= . CCe ﬁ C € +3T)dT+((9fa 30 df(y — 5= Cdfa dfa/ -Cde

Jdo
[#-cr-#)

d(Ad) = (

(3.59)
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Substituant cette expression de d(AA) dans 1’équation (3.57), on obtient une expression pour

do ayant la forme recherchée :

~ dCe de™ ~[de"  de'
do =C[C! = dar - + df, +Cd
o C(C T € T C(dn, dfm) lfor + Cde
IOF  ve-1dCe _e AF  ¢~de' JF IF OF  ¢~de'” oF de'P
(%'CC ar€ - —U'Ci—r+—r)dT+ (6/’(,/ -5 Co - 55 G )dfw + 5o - Cde

1
@l
-

o(ce19C° o A€M\ o (deT de
dfa’ dfrz’

&~ th =~ tr tp ~
(g_g C) (CE 1€ ”’d‘—T)dT+‘3—§dT (O—F C)(j;, "")dﬁ, + o dfe + (a_F c) de

)df(y +Cde

- Cr
Ii) ~ J
~ dce de™ de'”  de'P
— e—1%% e UT T—
C(C T € T )d C(dfa a7 )dﬁy +Cde
((Cr)@(‘?—g-é))(ce"‘z—?eg ae” )dng—;érﬂ—((cr)@(@—g C))(d;” df”’)dfa + 2L Crdfy + (( v e (L C))de
il ~ J
el
_ (Cr)e(£.C
_ C_(ap) ~( gaF) de
7 Cr— e
_ (Cr)e (£.C e th 9L Cr
+ C—(aF) "OF) (CL-“Z(; f—ddiT)dT— T |dT
i Cr—da s Cr = &
N Cr ® 5_FC tr tp ,aF,CI‘
- C_(aF) ~( an) (36 +£cll€ )dfa _(OF = or |
$~Cr—ﬁ fa’ fa’ —O_'CI‘—W
(3.60)

Les deux premiers termes de droite correspondent aux tangentes de la déformation totale (‘g—‘:)
n+l

et de la température (g‘;) . Le dernier terme de cette expression correspond a la tangente
n+l

algorithmique associée a la variation de fraction transformée. Notons que I’expression de la
tangente de la déformation totale est contenue dans I’expression de la tangente associée a la

variation de fraction transformée. Elle est ré-écrite :

oF
tr tp Cr
cYs = (a") = c“’g(df de ) By L A— (3.61)

Jar afa’ € dfw dfa//

0€P | p+1

La prochaine section présente les développements pour introduire cette tangente dans 1’algorithme.
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3.3.2 Expressions particulieres de la tangente algorithmique associée a la variation de
fraction transformée

Les expressions particulieres des tangentes algorithmiques associées au modele constitutif Calg

et C‘Tllg ont été développées dans le rapport de Paquet ef al. (2013) a partir des premiers termes
de droite de 1’équation (3.60) et ne sont pas modifiés par I’introduction des transformations
de phases. La tangente algorithmique C > est ici dérivée a partir de I’ equatlon (3.61). En

introduisant 2 % = r dans I’équation (3.61) la relation suivante est obtenue pour cs

a’

oF
0 de”  de'’ Cr
cils = ( ‘7) - Cilg( S ) - | = (3.62)
@ 0 for n+l dfe  dfw el r-Cr- 9er | net
Les expressions des dérivées partielles gjfr, = %( )I et a;p %K o’ ¢(f, ) sont insérées

dans I’équation (3.62) avec certaines relations developpees dans Paquet ef al. (2013) ce qui

amene a la relation suivante :

a 04 3 /
cy = [kl @1+ 2up 1% + 2up)N ® N] [3 (1 - ’;—) +5Ko ¢(fo/)]
4
97y YOUN ,\/_,uN
3p— 651’
1 o 3
= —[kl I+ 2,u,811d” +2upBN ® N] [ (l - p_) + —Ka"cﬁ(fa/)]
3 Py 2
2 Hfd’
3u

= —[kl @ I+ 2uBi 1% + 2uBN ® N] [; (1 - Z—”) + %Ka-’cp(fa/)]

Y
\/7 B3Hy, N

_ —k(l . _)1 3UBIK O & (fur) - 3uBaK ' ¢(fur) + —ﬁstn

Y

- —k(l - ’)—Q)I 3K p(fu) (1 - ) + L sy, (3.63)
Py o
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avec

Bi=1-B1—-p

Et puisque
3u(l - B3) = B3H, (3.64)

. s . ! .
Finalement, I’expression de C;‘? prend la forme suivante :

, H¢,
Cﬁl‘?:—k( —&’)I—&(Kﬂfa/)Hp— o\ g (3.65)

34 Conclusion

Les ajouts et modifications présentés dans ce chapitre permettent la prise en charge des cinétiques
de transformation de phases dans les aciers 13Cr-4Ni. Ces modeles sont intégrés a la simulation
thermique et agissent sur la simulation de I’écoulement de chaleur par 1’ajout du mélange des
propriétés thermophysiques des phases et de 1’enthalpie de transformation. A la fin de chaque
pas de simulation thermique, des valeurs nodales de fractions transformées sont produites et
servent d’intrants a la simulation structurale.

L’impact des changements de phase sur la simulation structurale est davantage significatif
puisqu’en plus d’influencer fortement les propriétés du mélange, ceux-ci s’accompagnent de
composantes de déformations associées aux changements volumiques et a la plasticité de
transformation. Le modele généralisé de la plasticité de transformation est intégré dans le calcul
du multiplicateur plastique, des tangentes algorithmiques.

Les parametres des matériaux nécessaires afin de modéliser correctement les transformations
de phases ne sont pas disponibles dans la littérature. Ceux-ci doivent faire I’objet de travaux
expérimentaux afin de les mesurer. Le chapitre 4 présente les méthodologies expérimentales

utilisées pour la caractérisation des matériaux de cette étude.



CHAPITRE 4

METHODOLOGIE POUR LA CARACTERISATION DES MATERIAUX

Ce chapitre présente la méthodologie expérimentale utilisée pour la caractérisation et la mesure
des différentes propriétés et constantes des matériaux. Il se divise en sections décrivant les essais
expérimentaux entrepris pour répondre aux objectifs énoncés au chapitre 2. Le matériau utilisé
pour les travaux est présenté. Les essais requis pour la caractérisation des matériaux permettant
la simulation sont abordés, suivent ensuite les essais nécessaires pour alimenter le modele de
plasticité induite par la transformation. Finalement, les essais requis pour la validation de la

simulation du soudage sont présentés.

4.1 Matériaux

Les matériaux a I’étude sont des aciers inoxydables martensitiques a teneur de 13% de chrome
et 4% de nickel. Le métal de base est une version laminée répondant a la norme ASTM A240
sous la désignation UNS S41500. Sa composition chimique correspond essentiellement a celle
du CA6NM utilisé€ pour la fabrication des turbines hydrauliques. Il est disponible en plaques de
60 mm et provient de I’aciériste Arcelor-Mital. Le métal d’apport, un produit pour le soudage au
fil fourré (FCAW) de la compagnie Hobart, répond quant a lui a la désignation E410NiMo de la
norme AWS AS5.22/A5.22M :2024. On I’utilise pour la fabrication d’un dépot de soudage aux
dimensions approximatives de 6 po X 3 po x 12 po en prévision de la fabrication des différentes

éprouvettes. La composition chimique des matériaux est présentée au tableau 4.1.

Tableau 4.1 Compositions chimiques du métal de base UNS S41500 et du métal d’apport
E410NiMo en acier inoxydable martensitique utilisés pour I’étude.

Materiau  wt% C Mn P S Si Cr Ni Mo
ASTM Std. <0.05 0.50-1.00 <0.030 <0.030 <0.60 11.5-14.0 3.5-5.5 0.50-1.00
S41500 Mes. 0.034 0.68 0.018 0.001 0.44 12.7 4.0 0.57
AWS Std.  <0.06 <1.00 <0.04 <0.03 <1.0 11.0-12.5 4.0-5.0 0.40-0.70
E410NiMo Mes. 0.019 0.37 0.010  0.008 0.49 11.9 4.5 0.62
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Dans le contexte de ce travail, il est requis de caractériser le matériau lorsqu’il est constitué
d’une seule phase. Ceci permet d’évaluer les différentes propriétés et ensuite d’appliquer une loi
de mélange en fonction de la proportion des phases en présence. Ainsi les plaques de S41500
et le bloc de E410NiMo sont préalablement mises en solution par un traitement thermique
d’austénitisation a 1050°C pour une durée de 2h suivi d’un refroidissement lent a I’intérieur
du four. Le matériau étant autotrempant, une microstructure martensitique a pres de 100%
est obtenue. Lors des essais expérimentaux, la mesure des propriétés en phase austénitique

nécessitera de former cette phase avec I’appareil de mesure.

4.2 Mesure de la chaleur spécifique

La simulation thermique du soudage est une simulation transitoire de 1’écoulement de chaleur.
Cette simulation est transitoire puisque :

* Les propriétés thermophysiques évoluent en fonction de la température

* Les conditions aux frontieres du modele varient en fonction de la température.

* La source de soudage se déplace sur le modele

Ce type de simulation doit inclure les effets de I’accumulation de I’énergie thermique dans le
temps en considérant la chaleur spécifique du matériau simulé. La mesure de cette propriété est
réalisée a I’aide d’un calorimetre différentiel a balayage (DSC). Dans la présente étude, un DSC
404F1 Pegasus de Netzsch est utilisé. Son principe de fonctionnement consiste a mesurer 1’écart
de température entre deux creusets, I’un contenant un échantillon dont la masse est connue, et
un creuset identique de référence vide. Ces deux creusets sont constitués d’un matériau qui ne
réagit pas avec 1’échantillon et dont les masses sont précisément mesurées au préalable. Ils sont
placés a I’intérieur d’une fournaise et maintenus dans une atmosphere contrélée d’argon pour
éviter ’oxydation. Pour une température imposée par la fournaise, I’écart de température entre
les deux creusets, attribuable a la capacité calorifique de I’échantillon est mesuré. La relation
(4.1) permet le calcul de la chaleur spécifique de 1’échantillon.
Cmy- 0 _0:=0s
Tmg Tmg

(4.1)
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ot T est le taux de chauffe et m, est la masse de I’échantillon. Le flux de chaleur Q est obtenu en
faisant la différence entre la mesure de 1’échantillon, Q s, €t une mesure a vide, Q g. En effet, en
préparation des mesures, différentes calibrations de 1’appareil sont nécessaires afin de corriger sa
sensibilité, 1’écart entre la température de la fournaise et la température des creusets et I’inertie
thermique de 1’appareil. Le cycle thermique servant a la calibration ainsi que les mémes creusets
sont utilisés pour les mesures.

Le protocole expérimental prévoit 1’utilisation de creusets en alliage de platine et rhodium avec
une doublure d’alumine. Le taux de chauffage est de 20° C/min avec un débit d’Argon de 50
ml/min. La calibration du baseline est faite a I’aide d’un étalon de saphir. Trois échantillons, en
forme de disque de 1mm de hauteur sur 5.5 mm de diametre, sont prélevés dans les orientations
longitudinale (L), travers (T) et travers court (TC) dans le métal de base. Trois autres échantillons
orientés dans la direction du soudage sont prélevés dans le métal d’apport E410NiMo. Ils sont
soumis a un historique thermique comprenant deux montées en température. La premiere permet
la mesure de la chaleur spécifique en phase martensitique et la seconde prévoit la mesure en phase
austénitique. Le premier refroidissement est interrompu avant la transformation martensitique.

La figure 4.1 présente cet historique thermique.

1100 + ' 0min ] 30min 1
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—~

=

I 20°C/min

g

A

< WP :
RTt : . : : . :

0 50 100 150 200 250 300
Temps, min

Figure 4.1 Historique thermique imposé lors de la mesure de la
chaleur spécifique des aciers 13Cr-4Ni
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Les mesures de la chaleur spécifique brutes sont ensuite traitées pour obtenir des courbes
moyennes. Un exemple est présenté a la figure 4.2 dans lequel les deux montées en température

sont affichées ainsi que la derniere descente depuis la température maximale.

1300 T T T T T T T T T T
1% Heating 0-1100 °C
1200F — >0 e 27 Heating 300-1100 °C |
o Cooling 1100-20 °C
1100
—~ 1000 f
e
— 900~
ap
= 800
© 700
600 N
ceEh Rl - |
500 |- Refroidissement |
Chauffage
400 1 1 1 1 1 1 1 1 1
Q Q Q Q Q Q Q Q Q Q Q \}
R I RSP RO
Temperature, °C

Figure 4.2 Mesures de la chaleur spécifique obtenues par
calorimétrie différentielle balayage pour I’acier S41500

Ces données serviront a déterminer la chaleur spécifique du matériau, la chaleur latente de

transformation et entrent dans le calcul de la conductivité thermique du matériau.

4.3 Mesure de la diffusivité thermique

La diffusivité thermique définit la capacité d’un matériau a transférer de 1’énergie thermique.
L’intérét de mesurer la diffusivité thermique dans cette étude est qu’il est ensuite possible
de déterminer la conductivité thermique, propriété nécessaire pour le calcul des matrices
élémentaires de la simulation par éléments finis. La mesure est réalisée par analyse par flash laser
LFA. Le principe consiste a chauffer le matériau a la température voulue. Une fois la température

stabilisée, une impulsion thermique est donnée a un échantillon dont 1’épaisseur est connue.
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Cette impulsion est fournie par un laser, percutant le dessous de 1’échantillon. Un capteur situé
au-dessus de 1’échantillon mesure la hausse de température et le temps nécessaire pour traverser
le disque. La relation suivante permet de calculer la diffusivité.
d2
D =0.1388— (4.2)

51
2

ol d est I’épaisseur de 1’échantillon et ¢ 1 le temps pour atteindre la moitié de la température
maximale.

L’ appareil utilisé dans ce travail est un LFA-457 de la compagnie Netzsch. Il permet la mesure de
la diffusivité jusqu’a une température de 1000°C. L’ appareil est équipé d’un carrousel permettant
de tester trois échantillons dans la méme séquence de mesures. Les échantillons consistent en
des disques de 2 mm d’épaisseur et 12.7 mm de diametre. Ils sont prélevés dans I’orientation
longitudinale, travers et travers court pour le métal de base et orientés dans la direction du soudage
pour le métal d’apport E410NiMo. L’appareil doit étre calibré préalablement sur un échantillon
connu subissant I’historique thermique désiré. Un disque d’acier SRMS837 est utilisé a cette fin.
Le programme thermique utilisé permet de tester le matériau dans sa phase martensitique et
austénitique. Les mesures de la martensite sont faites de 100 a 550°C avec des plateaux aux
incréments de 100°C. La température est par la suite montée a 900°C et maintenue pendant
15 minutes pour permettre 1’ austénitisation complete du matériau. Suivant I’austénitisation, la
température est redescendue a 300°C pour permettre la mesure de la diffusivité dans 1’austénite.
Les mesures sont réalisées par incréments de 100°C jusqu’a I’atteinte d’une température
maximale de 1000°C. La figure 4.3 montre le profil thermique décrit. Pour chaque niveau de

température ciblée, cinq mesures sont réalisées avant de poursuivre la montée en température.
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Figure 4.3 Niveaux de température testés pour la mesure de la
diffusivité thermique

4.4 Mesure de dilatation thermique linéaire

Une partie significative des travaux expérimentaux réalisés dans cette étude consiste a mesurer la
dilatation thermique linéaire des matériaux. Cette technique expérimentale permet de mesurer la
dilatation thermique linéaire a partir de laquelle on dérive le coefficient d’expansion thermique.
De plus, la mesure dilatométrique est utilisée pour la caractérisation des parametres nécessaires
a la modélisation des transformations de phases de la déformation due a la plasticité de
transformation.

Les expériences nécessaires ont été conduites sur un dilatometre de trempe DIL80S de la
compagnie TA Instruments. Cet appareil est congu pour la mesure de la dilatation thermique d’un
échantillon. En général, ces équipements ont comme principales composantes une fournaise,
permettant d’imposer une température a un échantillon et un transformateur différentiel linéaire
variable LVDT permettant la mesure de la dimension de 1’échantillon en temps réel. Dans le cas
présent, le DIL80S est équipé d’une source de chauffage par induction. Ceci permet I’imposition

de taux de chauffe beaucoup plus important et s’approchant des taux que le matériau subit lors
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du soudage. L’intérieur de la bobine d’induction prévoit I’admission d’un gaz pressurisé afin
de contrdler les taux de refroidissements rapides. La source d’induction est controlée par un
thermocouple fixé a la surface de 1’échantillon et reli€é a un contréleur Proportionnel, Intégral.
Le capteur LVDT est relié a I’échantillon par des tiges en silice fondue maintenues en place a
I’aide de ressorts. La figure 4.4 montre I’appareil utilisé pour les mesures dilatométriques. La
figure 4.5 montre une vue rapprochée de la chambre de mesure. Celle-ci est divisée en deux
sections. A gauche la bobine d’induction au centre de laquelle se trouve I’échantillon et 2 droite

le lecteur LVDT. L’analyse dilatométrique sert dans un premier temps a caractériser le coeflicient

Figure 4.4 Vue globale du dilatometre de trempe DIL80S de TA
Instruments

d’expansion thermique linéaire en fonction de la température. Cette propriété du matériau est
obtenue en dérivant la dilatation thermique par rapport a la température. On utilise aussi la
mesure dilatométrique pour calculer I’évolution de la densité en fonction de la température. En

négligeant 1’anisotropie due au sens de laminage, la densité est obtenue par la relation suivante :

Pamb
(1 L M) )3

lo

o(T) = (4.3)



56

Jmi. - Jf”ﬂ_4

BS &

Figure 4.5 Vue raprochée de la chambre du dilatometre de trempe
DIL805 de TA Instruments

ol pump est la densité a la température ambiante et A/(T') est la dilatation thermique et [ la
longueur initiale de 1’échantillon.

De plus, I’analyse dilatométrique constitue une méthode sensible pour décrire les transformations
a I’état solide. Les variations de longueur relative sont proportionnelles aux variations de
volume et peuvent par conséquent étre utilisées comme témoin d’une transformation de phase
macroscopiquement isotrope (Mittemeijer et al., 1986b). Dans ce travail, la mesure dilatométrique
est essentielle pour caractériser les parametres des matériaux utilisés pour la modélisation
des transformations de phases, tant pour la transformation austénitique que la transformation
martensitique. La méthodologie et les résultats de ces essais sont présentés dans 1’article
Modelling Solid State Phase Transformations of 13cr-4ni Steels In Welding Heat Affected Zone
publié en 2020 dans la revue scientifique Metallurgical and Materials Transaction A.

Un changement de la configuration du dilatometre permet 1’ajout d’une cellule de charge dans la
chambre d’essais. Cette cellule est placée entre 1I’échantillon et un vérin hydraulique permettant
I’application d’une force sur I’échantillon. La géométrie de 1’échantillon est adaptée afin de
pouvoir le visser dans le mandrin de la cellule de charge et un mandrin fixe. La figure 4.6

montre la configuration décrite. L’ajout d’une contrainte au moment de la réalisation d’un



57

ui- Jmufl

BS &

Figure 4.6 Vue rapprochée de la chambre du dilatometre de
trempe DIL80S dans une configuration permettant 1’application
d’une force

essai dilatométrique étend la capacité de I’appareil a mesurer les propriétés de matériau en
température et caractériser la plasticité de transformation. Dans la présente étude, la plasticité
de transformation est étudiée lors de la transformation martensitique. La méthodologie et les
résultats de ces essais sont présentés dans 1’article Characterizing and Modeling Transformation-
Induced Plasticity in 13Cr-4Ni Welds Upon Cooling publié en 2023 dans la revue scientifique

Materials.

4.5 Relation entre la contrainte et la déformation en fonction de la température

Les propriétés mécaniques des matériaux varient en fonction de la température et de la
fraction transformée. Afin de réaliser une simulation du soudage fidele a la réalité, les données
expérimentales nécessaires a la caractérisation des propriétés élastiques et de la consolidation
du matériau ont été recueillies expérimentalement. Ces données sont ensuite intégrées dans le
programme de simulation. Cette section présente la méthodologie expérimentale utilisée pour
ces travaux.

Les essais de traction en température sont mis en ceuvre sur un banc servo-hydraulique d’une
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capacité de 100 KN du fabricant Instron. Ce banc est équipé d’une unité de chauffage par
induction LSS-15 du fabricant Lepel. Le contrdle de la température est exercé a I’aide d’un
controleur Proportionnel, Intégral, Dérivé et d’un thermocouple installé sur la surface de
I’échantillon au centre de la section réduite. Les échantillons cylindriques ont une section réduite
d’un diametre de 9.50 mm et 50.0 mm de long. Un extensometre a haute température est utilisé
pour mesurer la déformation durant I’essai. Ce dernier est capable de mesurer une déformation
sur une plage allant de +8% et est muni de deux rallonges faites d’alumine se glissant entre les
spires de la bobine d’induction.

La matrice d’essais propose un certain nombre de couples de température et de phase. Les
matériaux a I’essai sont initialement dans un état martensitique brut de trempe et on considere
qu’ils sont constitués uniquement de martensite. Ils sont testés dans cet état ou dans leur état
austénitique. Dans ces cas, la section réduite du spécimen est d’abord chauffée jusqu’a une
température de 850 ° C pour permettre une austénitisation complete. La température cible
est ensuite atteinte et I’application de la charge débute lorsque la déformation thermique est
stabilisée. La mise en charge est effectuée en déplacement contrdlé a un taux de 1 mm/min. Les
données d’essais sont captées par un systeme d’acquisition HBM a une fréquence d’acquisition
de 100 pts/s. Le tableau 4.2 montre la matrice d’essais qui a été réalisée. Les résultats de ces
essais sont présentés aux figures 4.7 et 4.8. Dans les cas ou deux essais ont €té réalisés pour un
méme couple de température et phase, une courbe moyenne est utilisée. Les données montrent
en général un abaissement des propriétés mécaniques avec 1’élévation de température. Un écart
important est aussi présent entre les courbes de traction en phase martensitique et ceux en phase
austénitique. Plus spécifiquement, la phase martensitique semble présenter un plateau sur une
plage de température. Par exemple, a la figure 4.7, le comportement a 200 ° C est semblable et
légerement supérieur a celui a 20° C. La figure 4.8 montre un comportement semblable entre
200° C et 350° C. Les relations entre I’augmentation de la limite d’élasticité et la déformation
équivalente qui est nécessaire afin d’alimenter le modele du comportement plastique du matériau
sont déterminées a partir de ces courbes. Elles sont aussi utilisées pour déterminer la relation du

module d’élasticité en fonction de la température.
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Tableau 4.2 Parametres des essais de traction en température

Matériau  Phase Température, ° C Quantité
415 a 20 2
415 a 200 2
415 a’ 350 2
415 a’ 500 2
415 vy 350 2
415 Yy 500 2
415 Yy 650 2
415 Yy 800 2
415 vy 950 2

E410NiMo o’ 20 1
E410NiMo o’ 200 1
E410NiMo o’ 350 1
E410NiMo o’ 500 1
E410NiMo vy 350 1
E410NiMo vy 500 1
E410NiMo Yy 950 1
4.6 Calibration et validation de la simulation du soudage

Le soudage d’une plaque instrumentée de thermocouples est nécessaire pour la calibration et la
validation du soudage. Cette section présente les travaux expérimentaux qui y sont associés. La
calibration de la simulation thermique est abordée, suivie de la mesure de contraintes résiduelles

de soudage.

4.6.1 Calibration de la simulation thermique du soudage

Un essai de soudage instrumenté est nécessaire pour la calibration de la simulation thermique
du soudage. Le premier objectif de cet essai est de permettre la calibration de la simulation
thermique du soudage. D’une part, il permet de déterminer le coefficient de pertes par convection,
mais surtout de calibrer les parametres géométriques et d’efficacité de la source de chaleur. Pour
cette étude, il est proposé de réaliser le soudage d’un dépot de soudure multipasse. Ceci permet

d’obtenir un échantillonnage conséquent pour la calibration des parametres de la source et de
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Figure 4.8 Relations contrainte/déformation obtenues lors des
essais de traction en température dans le métal d’apport en acier
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conditions aux frontieres du modele. Il permet aussi de mieux comprendre I’interaction et les
effets métallurgiques dus aux dépdts de cordons successifs.

La plaque congue pour I’essai a une dimension de 150 mm de large par 160 mm de long et 25
mm d’épaisseur. Ces surfaces sont usinées conventionnellement. Une gorge est prévue pour
le dépot de 10 cordons de soudure. Cette gorge de 15 mm de profondeur comporte un rayon
de 5 mm au fond et un angle d’ouverture de 35°. Elle est usinée par coupe par électroérosion.
Le dessous de la plaque est percé a de multiples endroits afin de permettre 1’installation de
thermocouples. Au total, 15 trous a fond plat sont percés. Ceux-ci sont dispos€s en périphérie de
la gorge afin de mesurer la température le plus pres possible des différents cordons. La figure
4.9 montre la disposition des trous sous la plaque. La profondeur de ceux-ci varie selon leur

position respective.

Figure 4.9 Vue du dessous de la plaque apres I’installation des
thermocouples

Le dessin de fabrication de la plaque instrumentée est disponible a annexe I
Les thermocouples utilisés pour la mesure de la température sont de type K. Ceux-ci ont la

capacité de mesurer la température jusqu’a 1200°C. Les fils sont soudés par point au fond des
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trous a fond plat. Une gaine d’alumine est utilisée pour prévenir un court-circuit entre les fils
et la plaque. Un thermocouple supplémentaire est fixé sur un coin de la plaque, a 25 mm de
chaque coté. Celui-ci est nécessaire pour calibrer le coefficient de perte de chaleur convective.
Un total de 16 thermocouples sont fixés a la plaque. Ces thermocouples sont reliés a un systeéme
d’acquisition HBM. La fréquence d’acquisition est de 100 pt/s durant le soudage. Elle est réduite
a 1 pt/s durant les entrepasses et le refroidissement final. La figure 4.10 montre la plaque une

fois I’instrumentation terminée. La plaque équipée de thermocouples est posée sur trois pointes

Figure 4.10 Vue du dessous de la plaque apres I’installation des
thermocouples

d’acier. Cette précaution est nécessaire pour minimiser les pertes de chaleur par conduction.
Des butées sont aussi prévues pour garantir le positionnement de la plaque entre chaque cordon.
La figure 4.11 montre le montage avant le début du soudage. Le soudage du métal d’apport
E410NiMo FCAW est robotisé. Un robot Scompi de la 4e génération développée a I'IREQ est
utilisé pour cette tiche. Chacun des cordons débute et se termine a 3 mm du début et de la fin de
la gorge. La longueur des cordons est de 154 mm. Avant le soudage, la plaque est préchauftée
a 100°C a I’aide d’une torche oxyacétylénique. L’homogénéité de la préchauffe est assurée
par I’atteinte de la température par 1’ensemble des thermocouples. Les parametres de soudage

sont énumérés dans le tableau 4.3. Le laitier de soudage doit étre retiré a la fin du soudage de
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Figure 4.11 Plaque instrumentée avant le soudage

Tableau 4.3 Parametres de soudage au FCAW

Electrode E410NiMo
Diameétre du fil, mm 1.6
Courant, A 268
Tension, V 28.4

Taux de dépot, kTg 5

Vitesse, mm/s 6.5
Longueur terminale, mm 20

Energie linéaire, J/mm 1158

Angle de la torche, ° 0-15, 6 drag

Protection gazeuse Argon 25%-CO»
Position de soudage 1G
Température de Préchauffe, °C || 100
Température d’entrepasse, °C 150

chacun des cordons. Le point de départ du soudage doit aussi étre meulé. Ensuite, un appareil de
mesure au laser est installé sur le robot soudeur. Le laser est positionné transversalement a 95
mm du début de la plaque par le robot avant de prendre une mesure. Cette opération permet
de mesurer la géométrie de la matiere ajoutée entre chaque cordon. Une fois ces opérations
terminées, le soudage reprend lorsque la température d’entrepasse est respectée. La figure 4.12
montre ’ensemble des mesures de la géométrie des cordons de soudure. La figure 4.13 montre

la plaque lorsque le soudage est complété.
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Figure 4.12  Profils successifs des cordons de soudure suivant leur
dépot a I’aide d’un appareil de mesure au laser.

Figure 4.13 Plaque instrumentée apres la complétion du soudage
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4.6.2 Mesures des contraintes résiduelles par la méthode du contour

La mesure de contraintes résiduelles a pour but de valider les résultats de simulation du soudage.
Elle présente I’avantage de mesurer les contraintes normales a section complete. La technique a
originalement été proposée par Prime (2001). Le fondement de la technique découle du principe
de superposition de Bueckner (1958) :

« The energy available for crack extension . .. equals the strain energy of the difference of the
stress fields before and after crack extension. These have no body forces; they show surface
tractions at the crack surfaces only; these tractions are induced by the field of the uncracked
specimen. »

Lorsqu’un corps contenant des contraintes internes est sectionné selon un plan, le relachement
élastique des contraintes déforme les surfaces nouvellement générées. Les contraintes nécessaires
pour ramener ces nouvelles surfaces a leur configuration plane originale correspondent alors aux
contraintes internes présentes avant la coupe et qui ont déformé les surfaces nouvellement créées.
La technique consiste donc a mesurer expérimentalement la déformation des surfaces suivant une
coupe et de calculer le champ de pression nécessaire pour forcer 1’état plan des surfaces a 1’aide
de la méthode des éléments finis (MEF). Certaines hypotheses sont posées pour 1’application de
la méthode du contour. D’abord, le relachement des contraintes est présumé totalement €lastique.
Ensuite, la coupe doit étre réalisée selon un plan. A cet effet un maintien adéquat et symétrique
de la piece est nécessaire durant la coupe. De plus, puisqu’il n’est possible de mesurer que le
déplacement normal a la surface, seul le champ de contrainte normale et non le cisaillement peut
étre mesuré. Pour les cas ou un cisaillement est présent, son effet sur le déplacement normal de
la surface est annulé en moyennant les déplacements des deux surfaces opposées. La méthode
de coupe utilisée pour sectionner le corps contraint doit minimiser 1’introduction de nouvelles
contraintes résiduelles. La coupe est réalisée par électroérosion (electro discharge machining
EDM), produisant ainsi une coupe sans contact et limitant I’imposition de contraintes résiduelles
au matériau a proximité des nouvelles surfaces.

Pour cette étude, la coupe est réalisée sur une machine Sodick AQ327L. Un fil de laiton de 0.250

mm est utilisé pour la coupe. La plaque soudée est maintenue et bridée sur la machine a 1’aide
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d’une bride concgue a cette fin. La figure 4.14 montre une vue d’ensemble de la machine avec
la plaque installée avant le début de la coupe. La figure 4.15 montre la plaque soudée une fois

la coupe terminée. Suivant la coupe, les surfaces déformées sont mesurées. Un microscope

Figure 4.14 Préparation a la coupe par EDM

Figure 4.15 Plaque soudée apres la coupe par EDM pour la
mesure des contraintes résiduelles par la méthode du contour

confocal en lumiere blanche Altimet est utilisé pour mesurer le profil des surfaces. Les mesures
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d’élévation sont par la suite traitées pour minimiser le bruit et juxtaposer parfaitement les deux
surfaces. Un profil de déplacements moyens est calculé. Une régression polynomiale de la
surface a I’aide de splines cubiques est réalisée afin d’imposer les déplacements aux noeuds d’un
modele d’éléments finis. La méthode de traitement des données est décrite dans Lévesque et al.
(2015). Le résultat de la simulation constitue la réponse élastique du matériau a la distribution

de déplacements imposés.

4.7 Conclusion

Ce chapitre décrit les différentes méthodes expérimentales utilisées pour générer les résultats.
Ces techniques agissent a plusieurs niveaux. Certaines sont utiles pour la caractérisation des
propriétés des matériaux nécessaires a la simulation. D’autres, comme la mesure dilatométrique,
permettent de déterminer les intrants des modeles de transformation de phases. Les essais de
traction en température sont utiles pour alimenter les modeles constitutifs de plasticité. Enfin,
la mise en place d’un essai de soudage instrument€ et la caractérisation des contraintes par la

méthode du contour ont pour but de valider les modeles utilisés.
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5.1 Abstract

Fatigue damage is commonly encountered by operators of Francis type hydraulic turbine
runners made of 13Cr-4Ni soft martensitic stainless steel. These large and complex welded
casting assemblies are subjected to fatigue crack initiation and growth in the vicinity of their
welded regions. It is well known that fatigue behavior is influenced by residual stresses and the
microstructure. By including solid state phase transformation models in welding simulations,
phase distribution can be evaluated along with their respective volumetric change and their effect
on residual stresses. Thus, it enables the assessment of welding process on fatigue crack behavior
by numerical methods. This paper focuses on modelling solid state phase transformations of
13Cr-4Ni soft martensitic stainless steel, used for manufacturing hydraulic turbine runners,
occurring upon welding. It proposes to determine the material parameters of the models for
both the austenitic and the martensitic transformation by nonisothermal dilatometry tests. The
experiments are conducted in a quenching dilatometer with applied thermal conditions as
experienced in the heat affected zone of homogeneous welds. The activation energy and the
kinetic parameters of the austenitic transformation from fully martensitic state are measured
from the experimental results. The martensitic transformation modelling from a fully austenitic

domain is also presented.
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5.2 Introduction

Since its elaboration in the late fifties, 13Cr-4Ni soft martensitic stainless steel has been
extensively preferred to low carbon steel for the manufacturing of hydraulic turbines as it
offers better mechanical properties, toughness and corrosion resistance (Iwabuchi & Sawada,
1982; Gysel et al., 1982). Moreover, this steel is weldable, has a higher yield strength than
common austenitic stainless steels and it is less expensive, owing to a low alloying nickel
content. These benefits made this material a good candidate for the manufacturing of Francis
type hydraulic turbines, which are large and complex structures generally made of multiple
cast components assembled with homogeneous Flux Core Arc Welding (FCAW) deposits.
Despite the advantages of 13Cr-4Ni steels, fatigue damage initiation and growth in the welded
regions continue to be a recurrent problem that must be addressed by hydraulic powerplant
operators (Lanteigne et al., 1998; Trudel et al., 2014). Numerous factors promote fatigue damage
such as geometry, microstructures, casting defects, weld porosity, residual stresses that are
inherent to welding operations and excessive cyclic loading. Several studies have addressed the
interaction between welding residual stresses and fatigue crack initiation and growth (Itoh et al.,
1989; Beghini & Bertini, 1990; Paquet ef al., 2014; Deschénes et al., 2017). Nevertheless, a
better understanding of the welding residual stresses build up and of their interaction with the
hydraulic load applied on the turbine requires the development of appropriate numerical tools.
Once developed, these tools can be used to simulate the welding operations and to model the
associated solid state phase transformations the material undergoes. This will allow modelling
the microstructure distribution and use of appropriate constitutive law for residual stresses
calculation. Moreover, it enables to assess the effect of the welding process on fatigue crack

behavior by numerical methods.

During welding, 13Cr-4Ni soft martensitic stainless steels experience different solid state
phase transformations (Coté, 2007). Fig.5.1 shows an example of a dilatometric curve of
subsequent heating and cooling. Upon heating from room temperature, the martensite to
austenite transformation is characterized by a volumetric contraction. It starts at temperature

(A¢1), which depends on the heating rate. This transformation is diffusive and its kinetics is
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driven by numerous factors such as temperature, soaking time, chemical composition and
microstructural morphology. In some circumstances when facing very high heating rates, the
austenitic transformation can exhibit massive transformation behavior. However, to the knowledge
of the authors, this phenomenon has not yet been observed in the martensitic stainless steel

under study and will not be distinctly considered.

The Leblond’s model (Leblond & Devaux, 1984) and the Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
(JMAK) (Johnson & Mehl, 1939; Avrami, 1939; Kolmogorov, 1937; Barmak, 2010) models
can be used to simulate diffusive phase transformation kinetics. The later is preferred in this
study since it is based on reaction parameters that can be measured from experiments. Numerous
studies (Piekarska et al., 2011; Zhang et al., 2002a,b; Elmer et al., 2003) use the JMAK model
in the context of welding simulation. For example, Zhang et al. (Zhang et al., 2002a,b; Elmer
et al., 2003) applied this model to estimate the austenite fraction formed during gas tungsten arc

welding of 1005 mild carbon steel with good agreement with the experiments.
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Figure 5.1 Dilatation as a function of temperature during heating and cooling of 13Cr-4Ni
soft martensitic stainless steel

Upon cooling from an austenitic state, 13Cr-4Ni soft martensitic stainless steels undergo a

martensitic transformation at the martensitic start temperature (M), regardless of the cooling rate.
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This transformation takes place within a temperature range at which mobility of atoms in the iron
matrix is negligible. Thus the transformation occurs briskly when a large amount of atoms of the
iron crystal lattice move from the austenitic centered cubic f.c.c. structure to a more stable b.c.t.
structure by a shearing process (Christian, 2002). This transformation is athermal and is driven
by several factors excluding time such as temperature, chemical composition, external stresses,
etc. A volumetric expansion is associated with this transformation which induce compressive
residual stresses. (Thibault ez al., 2009, 2010; Godin et al., 2013; Sarafan et al., 2016). Most
studies on residual stress calculation in materials subjected to martensitic transformation during
welding found in the literature (Babu & Prasanna Kumar, 2014; Ferro et al., 2006, 2012;
Deng, 2009) uses the Koistinen-Marburger (Koistinen & Marburger, 1959) (K-M) relation to
address the austenite to martensite phase transformation problem. Since then, subsequently
derived models have been proposed within the same framework (van Bohemen & Sietsma, 2009;

Lee & Van Tyne, 2012).

A welding process involves a high thermal energy input source bounded within a small volume
that moves along with the arc during welding. This creates a thermal transient phenomenon
characterized by a large temperature gradient. It therefore generates different thermal histories
specific to the locations, giving rise to a variety of metallurgical states, depending on whether
the location is within the fusion zone (FZ), the heat affected zone (HAZ) or elsewhere in the
base metal. The thermal history of a particular region will therefore dictate its microstructural
evolution over time. Since material thermomechanical governing constitutive relations in a
particular region are conditioned by its phases content, it becomes necessary to model the
kinetics of phase transformations in order to adequately predict the formation of residual stresses.
In the context of welding simulation, the objective of this paper is to establish the parameters of
the austenite and martensite solid state phase transformation models in 13Cr-4Ni soft martensitic
stainless steel. For this purpose, homogeneous welding of UNS S41500 hot rolled martensitic
stainless steel using E410NiMo weld metal is studied. Although hydraulic turbines are made of
CAG6NM cast martensitic stainless steel, all three steels have the same chemical composition

and have very similar thermo-physical properties. They also exhibit very similar dilatometric
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behavior. We then assume that these three steels behave thermally the same and also exhibit the

same phase transformations.

53 Modelling Solid State Phase Transformation

5.3.1 Austenitic Transformation During Welding

The parameters governing austenitic transformation kinetics need to be determined for the
aforementioned stainless steel. The development of the model and how the parameters are

obtained from experimental measurements is presented next.

5.3.1.1 Modelling Diffusive Phase Transformations

The JMAK theory (Johnson & Mehl, 1939; Avrami, 1939; Kolmogorov, 1937; Barmak, 2010)
is intended to model diffusive transformation kinetics. It consists of an equation describing the

formed phase f, over time usually expressed as :

f=1-e*" (5.1

where k parameter characterizes the contribution of both nucleation and growth to the reaction
rate and is dependent of the temperature T. 7 is the time spent from the beginning of the
transformation ; ie. 7 = ¢ — tg. The IMAK exponent n, which is related to phase rate of nucleation
and growth mechanisms, is a material constant. Since welding involves a thermal transient
phenomenon, Eq.(5.1) must be further developed to integrate over the time the temperature
changes. It is proposed for continuous heating rate to use the following form for the JMAK
equation (Zhang et al., 2002a,b; Elmer et al., 2003; Kruger, 1993; Starink & Zahra, 1997;
Mittemeijer et al., 1986b,a).

f=1-e®)" (5.2)

The Arrhenius function often used to model chemical reactions is used to take into account

the evolution of the temperature during the thermal history. As such, Eq.(5.2) is modified as
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suggested by Zhang et al. (2002a) :
~Ea  qn
£ o e [Zikoe ™ a] (5.3)

where At; and T; are the i’ interval of time and temperature respectively, m the total number of
increments, kg is the chemical reaction pre-exponential factor of the Arrhenius function, E,
the phase transformation apparent activation energy and R the universal gas constant. Variables
E,, ko and n must be determined from appropriate experiments to describes the transformation

kinetics. It is then proposed (Zhang et al., 2002a) to define s as follows :

m _E,
s= ) e®i Ay (5.4)
i=1
which further simplifies Eq.(5.3) to :
f =1- e—(kos)” (55)

5.3.1.2 Calibration of JMAK Model Parameters

The amount of formed phase can be evaluated by measuring thermophysical properties such as
heat capacity, thermal expansion or magnetization among others. In this study, the austenitic
phase volume content is calculated from dilatometric measurements. A dilatometer is an
equipment that allows recording the change of length of a sample over controlled temperature
and time exposure. Since free thermal strain can generally be expressed by either a linear or
a quadratic function, a disparity with this trend in the recorded strains is an indication that a
phase transformation is ongoing. A lever rule can then be used to evaluate the phase transition.
Fig.5.2 is an example of a dilatometer experiment showing a complete austenitization from a
fully martensitic state from which the austenitic phase volume content, f,, can be extracted at

each time during the experiment. The austenitic transformation on Fig.5.2 leads to the following
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Figure 5.2 Dilatation vs temperature during the continuous heating of a sample. The total
strains needed for the evaluation of the austenitic phase volume content at a given
temperature using the Eq.(5.6) are identified.

equation :
Ey —E

fy = (5.6)

Eq — &y

where ¢ is the total strain of the sample at time 7. &,/ and &, are the thermal strains at the

correspondent temperature 7" of the starting martensitic and ending austenitic phases respectively.

The Eq.(5.5) can be rearranged in the following form :
In(—In(1-f,)) =nlns+nlnkg (5.7

Therefore, from experimental data in which the evolution of the austenitic phase volume content
Jfy over the temperature 7" and the time ¢ is recorded, a plot of In ( —In(1- fy)) against In(s)

would allow determining the values of ko and n.
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5.3.1.3 Transformation Activation Energy From Continuous Heating Rate Experiments

In this work, the Kissinger method (Kissinger, 1957) is used to determine the transformation
apparent activation energy, E,. This method has been proven effective to characterize the
austenitization activation energy of steels from various continuous heating dilatometry experiments
(Mittemeijer et al., 1986b; Bojack et al., 2016). The proposed method consists in determining the
temperature at which the maximum reaction rate occurs for dilatometry experiments conducted
with different continuous heating rates. Mittemeijer et al. (1986b,a) made the assumption that
the phase volume content is determined by a state variable . For the nonisothermal case, 8

relies on the integration over time of the transformation

B= /O kdr (5.8)

where k is expressed with the Arrhenius function :

k = koe 7" (5.9)
The heating rate ¢ is given as :
dr
= — 5.10
=4 (5.10)

Using Eq.(5.9) and (5.10), the Eq.(5.8) becomes :
T —La
B= @/ AT (5.11)
¢ Jr,

An approximate solution for this exponential integral is given by Mittemeijer et al. (1986a) :

ﬁ:——k 1-2—+--- ) 2 ——kpe®T (5.12)

T2R{ RT }NTZR ~Eq
¢ Eq E, ¢ Eq

Considering that RT/E, is small, only the first term of a developed series of the exponential

function is considered. Since the maximum reaction rate is expected to occur after the same
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amount of transformation Kissinger (1957) regardless of the heating rate, 3 is constant at the
maximum transformation rate temperature 7;, ;. Eq.(5.12) is rearranged to give Eq.(5.13) :
2
In Tinﬂ —1 E, E, E,

n + +InBippp=—""+C (5.13)
¢ Rko " Rl P = R

where T;, s, 1s the sample inflection temperature recorded in Kelvin at which the maximum
transformation rate occurs with the correspondent S;,¢; and C is a constant. The determination
of the maximum transformation rate temperature, used in the Kissinger method, relies on the
determination of the temperature at which the first derivative, df /dt is maximum, i.e. when
d? f/dt*> = 0. This is by definition the inflection point of the transformed fraction curve deduced

from the continuous heating dilatometric curve.

This relation, firstly developed for homogeneous reactions, can also be applied to heterogeneous

2
Tinfl

¢
leads to a linear relation between these two quantities. The slope of this curve is equal to the

ratio E,/R.

transformations with preferential nucleation sites. When applicable, a plot of In against

1
Tingi

5.3.2 Martensitic Transformation During Welding

The modelling of the martensitic transformation occurring upon cooling of welded 13Cr-4Ni steel
is now addressed. The following section proposes a review of few models and their experimental

calibration steps.

5.3.2.1 Modelling Diffusionless Phase Transformations

The martensitic transformation behavior has been extensively modelled through the Koistinen-
Marburger (K-M) relation Koistinen & Marburger (1959). This empirical relation is written as
follows :

fo =1 = e 00NM=T) (5.14)
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Eq.(5.14) gives the martensitic phase volume content f,/ as a function of the temperature 7'
and the martensitic transformation start temperature M;. The constant —0.011 was obtained by
the authors through the fitting of a series of experiments in which carbon steel samples were
quenched at temperatures ranging from —79°C to room temperature. The remaining austenite

fraction after the quench was measured by X-ray diffraction.

van Bohemen & Sietsma (2009) (VB) studied the influence of the chemical composition on the
martensitic transformation. Adding more experimental data to the plain carbon steels experiments,
the authors proposed to review published data on martensitic transformation and to develop an
empirical expression for the K-M relation’s parameters in terms of the chemical composition of

steels. Following their work, Eq.(5.14) can be rewritten as :
for =1 — ¢~ @mTkm=T) (5.15)

where Tk is the theoretical martenstitic start temperature and a,, is a transformation rate
parameter which is calculated from a fit of martensitic transformation data. The transformation
rate is affected by the change in transformation driving force with temperature and the deformation
energy related to the volume and shear strain accommodation (van Bohemen & Sietsma, 2009).
The determination of M generally relies on the measurement of the first measurable indications
of transformation that occur when the martensitic transformation starts. On the other hand, the
evaluation of Tk, has for purpose to model the transformation and is evaluated from an extension
of the thermal expansion curve. It therefore misses the very first steps when the martensitic
transformation gradually starts and its value is therefore below M; (cf. Fig. 5.4). However, for
very small austenitic grain size, M, can approximate Tk ;. After the determination of coefficients

for 19 different chemical compositions of steel, the following expressions were obtained :

Ty =462 —273xc — 26xp, — 16xn; — 13x¢c, — 30x 7, (5.16)

am = 0.0224 — 0.0107x¢c — 0.0007x 7, — 0.00005xy; — 0.00012x¢, — 0.0001xp, (5.17)
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with Tk, and a,, expressed in °C and °C~! respectively. The x; variables refer to the weight
percentages of elements i. The authors van Bohemen & Sietsma (2009) reported that the largest
discrepancies between calculated values of a,, with Eq.(5.17) and values determined from
transformation data fitting were found for steels with high concentrations of both nickel and
chromium, which is the case for the 13Cr-4Ni steel studied in this paper. Moreover, these authors
suggest, for their model to be applicable, to limit the carbon content to the range 0.3% to 1%.
This range is however one order of magnitude beyond the acceptable level for the fore-mentioned

chromium alloy used in this study, which chemical composition is shown in Table 5.1.

Lee & Van Tyne (2012) proposed a new model for martensitic transformation. This model reads :
for = 1 — ¢ Kev M=)V (5.18)

where K7y and nyy are material parameters. The authors used the equation developped in the
study of Capdevilla et al. (2002) for the determination of M;. They also suggest the following

relations for the determination of the model’s parameters based on the chemical composition.

Ky = 0.0231 - 0.0105x¢ - 0.0017xn; + 0.0074xc, — 0.0193xp, (5.19)

nry = 1.4304 — 1.1836x¢ + 0.7527)% — 0.0258xy; — 0.0739x¢c, + 0.3108x37, (5.20)

Though, the usage of this model should be limited to plain carbon or low alloyed steels.

5.3.2.2 Calibration of Martensitic Transformation Model Parameters

The martensitic transformation models presented in this section are often used in the literature to
conduct simulation on materials and processes for which the parameters are unknown. Insufficient

attention to these particularities inevitably leads to misevaluation of the phases content and
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erroneous residual stress calculation. In this work, the martensitic phase volume content is
experimentally evaluated by the analysis of dilatometric curves upon cooling. Fig. 5.3 shows an
example, where at a given temperature, the total strain € is measured. Again, a lever rule is used,
with the extrapolated values of the fully martensitic €,/ and fully austenitic €, thermal strains.

Eq.(5.21) expresses the relation used for the evaluation of the sample martensite content :

E— &y
fo = E2 (5.21)
ga’ - 8/}/

Some discussed models use the theoretical martensitic transformation start temperature Tk,

0.2
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Figure 5.3 Dilatation vs temperature during the continuous cooling of a sample. The total
strains needed for the evaluation of the martensitic phase volume content at a given
temperature using the Eq.(5.21) are identified.

which is determined with the onset method. Fig.5.4 shows an example of the application of the
method that consists to find the intersection between the free thermal strain of the dilatometric
curve portions before and after the start of the martensitic transformation. For this purpose,
second order polynomials are fitted on each described portion of the dilatometric curve. The
intersection point of the two polynomials is the theoretical martensitic transformation temperature

start.
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Figure 5.4 Determination of the theoretical martensitic start temperature Tk s by the onset
method

54 Material and Equipment

The material under study is a 13Cr-4Ni soft martensitic hot rolled stainless steel denominated
as UNS S41500 in accordance with ASTM A240 / A240M-18 delivered in 60 mm thick plate.
The carbon and phosphorus contents have been measured with a combustion infra-red detection
technique. The other chemical constituents proportions have been measured by glow discharge
atomic emission spectrometry. The measured values are presented, together with standard

requirements, in Table 5.1.

Tableau 5.1 Chemical composition of UNS S41500 stainless steel

wt% C Mn P S Si Cr Ni Mo

ASTM  <0.05 0.50-1.00 <0.030 <0.030 <0.60 11.5-14.0 3.5-5.5 0.50-1.00
S41500 0.034 0.68 0.018 0.001 044 127 4.0 0.57
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Prior to the tests, the material has been fully austenitized at 1050°C for 1 hour to allow
microstructure homogenization and then furnace-cooled to room temperature. The microstructure
obtained following the heat treatment is fully martensitic with less than 1% of retained austenite
as observed by Godin et al. (2017). Tubular samples of 10 mm length, 4 mm external and 3.4
mm internal diameters are then prepared by wire electro discharge machining. The sample
longitudinal axis is aligned with the rolling direction. A small specimen thickness is intended to
achieve high heating rates. These samples are meant to be used in a TA Instruments DIL805
A/D/T™ quenching dilatometer to characterize the austenite and the martensite transformation
behaviors. The quenching dilatometer is set in alpha mode, which allows a more sensitive thermal
expansion measurement through a linear variable differential transformer (LVDT). Sample
heating is performed with an induction coil to allow fast heating capability, whereas the cooling

is controlled by the admission of argon around the sample.

5.5 Determination of Experimental Heating and Cooling Rates by FE Simulation of
Welding

At a particular location of a welded assembly, the maximum reached temperature and the rate at
which it is attained are closely related to the weld procedure and the distance from the welding
heating source path. Numerical simulation allows to determine the range of heating rates in
these regions. This range will provide an experimental domain of heating rates that are meant to
reproduce those encountered in the heat affected zone (HAZ) of 13Cr-4Ni during the FCAW
welding process. This diversity of thermal histories during heating generates various volume
fractions of austenite that eventually, upon cooling, give rise to different amounts of martensite
transformation, ultimately acting on the welding residual stress development. The dilatometric
experiments are meant to be performed at least within these two heating rate limits to ensure
that the austenitic transformation mechanisms involved during FCAW are correctly modelled by

the JMAK model developed in this work.
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5.5.1 Finite Element Model and Simulation Parameters

In order to define the rates controlling solid phase transformations during FCAW of 13Cr-4Ni
steels, which is the weld procedure used for manufacturing hydraulic turbines, a finite element
(FE) simulation of the welding process is performed. In situ temperatures resulting from a
FCAW on a 13Cr-4Ni steel were measured in a previous study (Tireh-Dast, 2015). A 456 mm
long X 254 mm wide X 36.9 mm thick UNS S41500 steel plate was prepared with a 60° and
12,7 mm depth "V" shaped groove to receive three FCAW beads of homogeneous weld metal
E410NiMo. The first bead was performed along the full plate length, the second along the 2/3
and the third along 1/3 of the plate length. Twenty K-type thermocouples were installed on
the plate, among which 18 were inserted and spot welded in flat end holes of different depths,
to allow collecting temperature measurements in the vicinity of the HAZ. Fig.5.5 shows the
overall dimensions of the plate and the weld groove, along with bead lengths. A FE mesh of this
geometry was prepared. The FE model used to calculate the temperature distribution contains
297816 eight-node hexahedral elements. Both the welded region and the HAZ were meshed
using 1 mm side length elements, whereas in the remaining of the plate, the element size was
gradually coarsened as the distance from the weld root increased. The geometry of the beads has
been previously determined from metallographic observations (Tireh-Dast, 2015). A close view

of the weld region is shown in Fig.5.6.

Figure 5.5 Geometry of the instrumented welded plate. The first bead is colored in blue,
the second bead in red and the third in green. Adapted from reference Tireh-Dast (2015)
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Figure 5.6 Close view of the welded region of the FE mesh

Thermal simulation of welding involves solving heat transfer equations for transient phenomena.
Temporal discretization was done in several time increments in order to integrate adequately
the specific and latent heat contributions to the heat transfer, to account for the movement
of the heat source and to capture the temperature dependence of material properties. The
simulation has been conducted using a 0.01 s time step during welding and 1.0 s time step at the
interpasses. The thermal properties of the material were updated at the current temperature at
each time step. Fig.5.7 and Fig.5.8 show the temperature dependence of thermal conductivity and
specific heat of 13Cr-4Ni steel that were used Tireh-Dast (2015). It is noteworthy that although
the solid state transformation kinetics was not taken into account in the FE simulation, both
material properties, conductivity and specific heat, did incorporate the effect of the latent heat
of the transformations. These two properties may therefore be considered as apparent thermal
conductivity and specific heat. The thermal conductivity has been measured up to 900°C by
Laser Flash Analysis (Netzsch LFA457) and the specific heat, up to 1050°C by Differential
Scanning Calorimetry (Netzsch DSC402). These maximal temperatures were limited by the
range of applicability of these devices. Databases of steels of comparable chemical compositions,
available in the literature (Touloukian & Ho, 1979) have been used for estimating these two
material properties at temperatures exceeding the equipment capabilities and are considered the

same for heating and cooling.



85

80

70 + ——°— Heating
——— Cooling

60 |
50 |
40 t
30
20 |
10

k, W/m°C

0 500 1000 1500
Temperature, °C

Figure 5.7 Thermal conductivity of S41500 as a function of temperature
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Figure 5.8 Specific heat of S41500 as a function of temperature

The welding simulation also considered radiative and convective heat losses to the environment.
A convective heat transfer coefficient of 8 W/(m? °C) was used. As the plate is heated, oxidation

occurs on the outer surfaces which modifies the emissivity coefficient . Fig.5.9, adapted
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Tableau 5.2 Goldak’s welding source model parameters for FCAW of S41500 steel plate

a,mm b,mm cymm c¢,mm fr f. 7 V.,V IL,A v, mm/s
6.6 6.3 12.0 24.0 06 14 080 28.0 2929 6.5

from Bouffard Bouffard & Lanteigne (2017), shows the dependence between the emissivity
coeflicient of a 13Cr-4Ni cast steel (CA6NM) as a function of the temperature. It was observed

that emissivity coefficient remained constant during cooling.

0.8
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0.2f

0 500 1000
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Figure 5.9 Emissivity coeflicient of CA6NM as a function of temperature. Adapted from
reference Bouffard & Lanteigne (2017)

The heat input of the welding torch is modelled in the FE simulation with the model proposed
by Goldak et al. (1984). This model consists of two semi ellipsoids, at the front and rear of the
source, approximating the geometry of the weld pool. Fig.5.10 shows a schematic of Goldak’s
model with its geometrical parameters : a and b for the lateral extent of the ellipsoid and
its penetration depth, whereas c s and ¢, are the front and rear extents of the semi-ellipsoids

respectively. Eq.(5.22) and (5.23) give the power density within the double-ellipsoid Goldak
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et al. (1984),
6V3 f7Q I 3y (v

_ r 5.22

i abcn\n o

. 6V3f 0 /et =3y b 3l (5.23)
abc,m\r

The power density within the double-ellipsoid is assumed to follow a Gaussian distribution

Figure 5.10 Heat source model used for FCAW welding. Are shown the power
distribution and front/rear ellipsoids. Adapted from reference Goldak ef al. (1984)

that is unevenly shared between the front and the rear ellipsoids. This uneven distribution is
triggered with parameters fy and f,, representing the fraction of the total heat input distributed
in the front and in the rear ellipsoids respectively. In Eq.(5.22) and (5.23), Q is the total power
input, which is equal to :

0 =nlV (5.24)

where V and I are the source voltage and current respectively, and 7, the source efficiency. Table
5.2 presents the list of parameters defining the heat source of the model studied in this work.
The source voltage, current and speed (v) were set during the experiment, whereas the source

efficiency was calibrated from temperature measurements. According to the welding procedure
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for E410NiMo weld metal, preheat and interpass temperatures were set to 100°C and 130°C

respectively.

5.5.2 Finite Element Results

Post-processing the welding simulation results described in Section 5.5.1 allows to investigate
the temperature and the heating rate distributions in the plate. Austenitic start temperature
(A¢1) of 13Cr-4Ni stainless steel at 620°C and 660°C have been reported after experiment
performed at continuous heating rates of 1°C/min and 5°C/min respectively (Coté, 2007). It has
also been reported that austenitic grain coarsening occurs during expositions to temperatures
above 1050°C (Godin et al., 2017). To be consistent with these observations, the experimental
temperature range of interest in which the austenitic transformation from martensitic phase
in the weld HAZ will start and finish, encompassing the studied heating rates, should extend
from 600°C to 1000°C. For this study, it is therefore assumed that if the maximum temperature
reached at a location is below 600°C, the austenitic transformation does not take place. It is also
assumed that a complete austenitic transformation was achieved if the maximum temperature is
above 1000°C. The nodal heating rates at each time step of the simulation were calculated using
linear interpolation. Fig.5.11 shows the maximum heating rates reached during welding and the
region for which the temperature range described above was achieved. These correspond to the
600°C and 1000°C isotherms that are drawn on the figure with solid black and solid white lines.
Thus, the minimum heating rate needed for a region to achieve 600°C is 60°C/s. Besides, the

maximum heating rate that allows reaching a maximum of 1000°C is 218°C/s.

Upon cooling, the temperature gradient and the cooling rate in the welded region decrease. As the
martensitic start temperature (M) is reached, at around 270°C, the cooling rate is between -6°C/s
to -10°C/s. These heating and cooling rates are used to guide the selection of the dilatometer
experimental test parameters for an adequate determination of the austenitic transformation
apparent activation energy and the JMAK parameters. Fig.5.12 shows a schematic of the
proposed dilatometric thermal history imposed to the tubular dilatometric samples previously

described in Section 5.4. All specimens were subjected to a continuous heating segment from a
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Figure 5.11 Simulated maximum heating rate in the welded region. The white and the
black solid lines locate the 600°C and 1000°C isotherms respectively.

starting temperature of 25°C to an austenitization temperature, 7), = 1000°C, within a vacuum
atmosphere. The continuous heating rate ¢ is set to 1, 3, 10, 30, 100, 200, 300 °C/s to assess the
kinetics of austenitic transformation. A dwell time, 77 = 10 s is then applied at the austenitization
temperature to ensure the temperature within the sample to homogenize and the dilatometer
temperature control device to stabilize. Then, the cooling phase at a constant rate, v = —10°C/s
is initiated. Cooling is controlled by the admission of argon in the chamber and around the

sample until room temperature is reached within the sample.

5.6 Results and Discussion
5.6.1 Determination of the Austenitic Transformation Activation Energy in 13Cr-4Ni
Steel

The austenitic phase volume content during continuous heating is evaluated from dilatometric
experiments using the approach described by Eq.(5.6) and Fig.5.2. Fig.5.13 displays a typical
result for each of the tested heating rates. As expected, the increase of the heating rate is reflected

in an increase in the austenitic transformation start temperature, which leads to a shift of the
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Figure 5.12 Thermal cycle for dilatometric tests. The heating rate ¢ is a variable of this
test program.

curves towards higher temperatures. It can be seen on the Fig.5.13 that for a heating rate of 1°C/s,
the transformation rate is significantly different at the end of the transformation. According
to the study of Bojack et al. (2016) on 13Cr6NiMo steel, this could result from a change of
transformation mechanism during the austenitic transformation attributed to a mechanism of
nickel and molybdenum partitioning. Thus, enriched regions of an austenite-stabilizing element
would have a lower activation energy and would therefore transform first, which would lead to
a two stages complete austenitization transformation. At the last stage, diffusivity of Ni and
Mn increases and the remaining amount of martensite transforms while nitrides and carbides
dissolve. As the heating rate is increased, the occurrence of the second stage is avoided, which is

mostly the case in welding.

Inflection temperatures (7;, ;) are determined from the experimental austenitic phase volume
content curves. A third degree polynomial fit, F'(T'), is performed on the central portion for each
transformation curves, where maximum transformation is expected. First and second temperature
derivatives are computed. The inflexion temperature is the temperature for which the second

derivative is zero, i.e. d>F(T)/dT? = 0. This procedure avoids the error that would result from a
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Figure 5.13 Kinetics of austenitic transformation for different continuous heating rates.
Only 10% of data are displayed on the curves.

numerical derivation of somewhat scattered experimental points. Fig.5.14 shows a typical test
performed at 10°C/s and the first derivative of the experimental results. The experimental data
and the polynomial fit are plotted in Fig.5.14 a) whereas their derivatives are plotted in b). The
experimental data derivatives are obtain by central derivative approximations. The dashed line
indicates the calculated inflection temperature. The average austenitic phase volume content of
all dilatometric tests at 7j, 7/ is of 0.46, with a standard deviation of 0.03, which shows that the

transformation is almost halfway completed when its rate reaches a maximum.

Inflection temperatures thus determined are further used to estimate the activation energy of
austenitic transformation, which is related to the decomposition of a fully martensitic matrix.
For this purpose, the effective heating rates recorded during the transformation are used for
the application of the Kissinger method. According to Eq.(5.13), the activation energy can be
extracted from the calculation of the slope of a linear regression plot of ln(Tl.%1 fl/ ¢) against
1/Tiny1, as shown in Fig.5.15. The inflection temperatures are more scattered for tests performed

at heating rates equal to and larger than 100°C/s. It is noteworthy that these tests also presented
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Figure 5.14 Determination of 7;, ¢, at a heating rate of ¢ = 10°C/s : a) Polynomial fitting
of the central portion of the austenitic phase volume content curve, b) Derivative of the
polynomial determined in a) plotted against temperature.

more discrepancy between the programmed and the effective heating rates, suggesting that the

experimental device might be used at its limit capacity.

A resulting activation energy of 509.9 kJ/mol is calculated, which agrees with the value previously

obtained value by Bojack et al. (2016) on a similar fully martensitic steel however tested at lower
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Figure 5.15 Kissinger’s plot used for activation energy evaluation

heating rates. Hereafter, this austenitic transformation activation energy is used to compute the

JMAK model parameters.

5.6.2 Determination of JMAK Equation Parameters

Once the activation energy is known, the JIMAK equation parameters, n and k¢, can be calculated
from the same set of experiments. For each sample, the summation in Eq.(5.5) is performed
as the test progresses. This enables to trace a plot of In ( — In(1 — f,)) against In(s). Since the
data points of the tests are not evenly distributed as the transformation occurs, the data are
re-sampled to the nearest 5% increment of f, to prevent the regression to be biased by high
data density regions. Fig.5.16 displays the selected data points for all tests along with the linear
regression equation that was used to calculate the JIMAK model parameters. A coeflicient of
determination of the linear regression R? =0.83 is obtained. Parameters n and ko, respectively
0.66 and 4.04 x 10** (In(Ky) = 37.19), are calculated from the slope and the intersect of the

linear regression.
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Figure 5.16 Plot of In (- In(1 — f,)) against In(s) allowing JMAK parameters calculation

Fig.5.17 presents the variation of the austenitic phase volume content according to the JMAK
model with E,, n and kq previously determined as input to the model. For comparison,
experimental data are also shown in the figure. Predicted values of f, are in good agreement with
the experiments. A maximum difference of 19% in the volume fraction is observed between the
model prediction and the experiment for the 100°C/s test sample. Also, a significant difference
arises for the 1°C/s test sample as the volume fraction of formed austenite exceeds 80%. As
discussed previously in Section 5.6.1, a change of transformation mechanism is the likely cause
of the observed reduction in the transformation rate. Nevertheless, the mean error on the austenite
phase volume content, all tests being considered, stands at 7.9% with a 4.3% standard deviation.
Better agreements are observed for the 1°C/s and 300°C/s test samples with mean errors of
3.9% and 7.5% respectively. The model is effective in replicating the shift of the curves towards
higher temperatures as the heating rate increases, but tends to underestimate the transformation
start temperature at higher rates. However, this is thought to be of a limited impact on the overall
formed austenite and the welding residual stress calculation since for higher rates, both the

maximum reached temperature and the amount of austenite formed are higher.
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Figure 5.17 Comparison between measured and calculated austenite volume fraction

5.6.3 Influence of Time Step on Austenitic Transformation Model

It has been discussed in Section 5.5.1 that the simulation of thermal transient processes involves
discretizing the time of simulation in increments for each of which the temperature distribution
is computed. This allows updating the material specific heat and thermal conductivity and thus
accounting for any temperature change during the time increment. It also allows up-dating the
position of the power source and the calculation of the power density within the double-ellipsoid,
to account for the evolution of the model boundary conditions and finally the progress of
undergoing temperature and time dependent phase transformations. The prediction of the
austenitic phase volume content when applying the JMAK model to FE thermal computation
in welding depends on the duration of the time increments between each calculation step. The
influence of the duration of the time increment, Az (see Eq.5.3), on the prediction of the amount
of austenite formed during heating at a rate of 200°C/s was assessed. The time increments
used between calculation steps were ranging from 0.1 s to 0.0001 s for the case of an explicit
integration. The difference is calculated in comparison with a 0.0001 s time length reference. A

0.01 s time step increment appears to be a fair compromise between precision and computation
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cost as it would generate a maximum difference of 1.19% in the resulting austenitic phase
volume content, which seems acceptable considering the error of the model against experimental
measurements. Using a smaller time step would unjustifiably raise the FE welding simulation

time while using larger time step would lead to inaccurate predictions.

5.6.4 Determination of Martensitic transformation Parameters

The martensitic transformation behavior of 13Cr-4Ni martensitic stainless steel is studied
using the same set of dilatometric measurements as described in Section 5.5.2. For each
sample, the deformation upon cooling is used to calibrate the parameters of the martensitic
transformation models. At first, the theoretical martensitic transformation start temperature Tk s,
which is determined using the method described in Section 5.3.2.2 is defined. Averaging the 21
dilatometric tests, a value of 254.2°C is obtained. This value is significantly different than the
value obtained with Eq.(5.16), proposed by van Bohemen & Sietsma (2009) (VB), using the
chemical composition of 13Cr-4Ni steel (cf. Table 5.1), which gives 188.8°C.

The same trend is noticed for the determination of M; for the Lee & Van Tyne (2012) (L-V)
model. The value of M is measured at 263.2°C while the suggested relation (Capdevilla et al.,
2002) ended at 548.6°C. Many empirical equations for the evaluation of M, from chemical
compositions can be found in the literature. In their work, Lippold & Kotecki (2005) review
some of them which are all non applicable at predicting M, for the steel used in this work.
Unfortunately, these relations do not take into account the specific metallurgical interactions that
arise in steels. For instance, in 13Cr-4Ni soft martensitic stainless steel, partitioning of austenitic
stabilizing elements and carbides precipitation have been reported (Song et al., 2010; Zhang
et al., 2015; Amrei et al., 2016). These two phenomena, which depend on temperature and time
exposure, will locally modify the chemical composition and nucleation sites. Unfortunately,
these particularities cannot be taken into account when using empirical relations, especially for
high alloy steel. Hence, it is recommended to measure experimentally M, based on the specific
austenite condition and the cooling rate encountered, when using a martensitic transformation

model.
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The rate parameter a,, of the V-B model Eq.(5.17) as to be defined to fit at best the behavior
of the martensitic transformation. Calculation of the rate value according to the relation based
on chemical compositions (Eq.(5.17)) with the chemical composition of Table 5.1 results in a
value of 0.020°C~!. To achieve a better agreement with experimental data, a rate parameter is
calculated with a least squares method. A transformation rate of 0.0267 C~! is obtained, which
allows minimizing the mean of differences of transformed martensite between Eq.(5.15) and the

experimental results to 1.77%.

The parameters of the L-V model in Eq.(5.18) are firstly determined with the use of Eq.(5.19)
and (5.20) according to the chemical composition of Table 5.1. The values obtained for Ky
and nzy are 0.0989 and 0.526 respectively. However, a least squares method leads to a better
agreement with the experimental data. With the experimentally determined M of 263.2°C and
values of 0.0029 for K1y and 1.486 for nyy, a mean of differences of 3.64% between Eq.(5.18)

and the experimental results is obtained.

Fig.5.18 shows, in comparison with experimental values, the reliability of the Koistinen-
Marburger (K-M) relation Eq.(5.14) along with the van Bohemen’s (VB) Eq.(5.15) and the Lee
(L-V) Eq.(5.18) relations. The first and the last equations use the martensitic start temperature
measured in this work. The VB curve uses Tk, and the a,, as determined from Eq.(5.16) and
(5.17). At last, the calibrated curves for VB and L-V models use the measured Tg s, M, and
fitted parameters determined in the present study. As it can be seen, the VB relation cannot
describe properly the expansion associated with the martensitic transformation of 13Cr-4Ni
with the parameters determined from chemical compositions. However, when used with the

parameters fitted in this work, it has a better agreement with the experimental results.

5.7 Conclusion

In this study, solid state phase transformation models parameters for 13Cr-4Ni soft martensitic
stainless steel in the context of welding were experimentally determined by nonisothermal

dilatometry experiments. The tests were conducted in the temperature rate range experienced in
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Figure 5.18 Comparison of measured and calculated martensitic phase volume content for
different models

the weld HAZ, where the austenitic transformation is assumed to be only partial. This variation
of austenitic phase volume content will influence the amount of martensitic transformation upon
cooling and the resulting welding residual stress formation. To determine the heating and cooling
rates affecting the transformation kinetics in that particular region of the weld, a FE simulation
of the FCAW welding process has been performed. It was found that the region of interest is
subject to heating rates varying from 60°C/s to 218°C/s and cooling rates from -6°C/s to -10
°C/s.

Following the methodology in Mittemeijer ef al. (1986b); Kissinger (1957); Bojack ez al. (2016),
the activation energy of austenitic transformation from a fully martensitic state has been estimated
to 509.9 kJ/mol. This allowed determining the kinetic parameters of the JMAK model for the
austenitic transformation evolution, In(kg) and n, to 37.19 and 0.66 respectively. The capabilities
of the model have been evaluated in the context of a simulation with various time increments at
a heating rate of 200°C/s. It showed that a 0.01 s discretization enables sufficient precision for

welding computation with a maximum difference of 1.19% of austenitic phase volume content.
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The martensitic transformation behavior has been studied with the widely used Koistinen-
Marburger (K-M) empirical relation and few derived models. The methodology used to determine
Tim = 254.2°C and a,, = 0.0267°C~! allows to satisfactorily represent the experimental data
with the van Bohemen (VB) model. The martensitic transformation takes place at a low
temperature for which the material mechanical properties, such as the Young’s modulus and the
yield stress are almost at their maximum value, giving rise to a significant amount of residual
stress. These residual stresses are also an influencing parameter of the martensitic transformation
expansion behavior. This phenomenon known as transformation induced plasticity (TRIP) will

be addressed in a future work.
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6.1 Abstract

Dilatometric experiments were conducted with the main purpose of measuring the transformation-
induced coeflicients of 13% chromium and 4% nickel, which are martensitic stainless steel base
and filler materials used for hydraulic turbine manufacturing. To this end, a set of experiments
was conducted in a quenching dilatometer equipped with loading capabilities. The measurement
system was further improved by means of modified pushrods to allow for the use of specimens
with geometries that are compliant with tensile test standards. This improvement allowed for the
measurement of the materials’ phases and respective yield strengths. The dataset was further
used to determine the relationship between the applied external stress and the martensitic start
temperature (M;) upon cooling. The TRIP coefficient’s K values for both the S41500 steel
and E410NiMo filler material were measured at 8.12 x 107> and 7.11 x 107>, respectively.
Additionally, the solid phase transformation model parameters for both the austenitic and
martensitic transformation of the filler material were measured. These parameters were then
used to model austenitic-phase-transformation kinetics and martensite transformation, including
transformation-induced plasticity effects. Good agreement was achieved between the calculation

and the experiments.
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6.2 Introduction

Hydroelectric turbines commonly fail due to fatigue damage, resulting in unexpected and often
long-term shutdowns, productivity losses, and significant expenses for repairs. Francis-type
turbine runners are manufactured from large cast parts, with the blades welded to the crown and
ring belt. A common base and filler material used for their manufacture is martensitic stainless
steel with a nominal content of 13% chromium and 4% nickel. Over the years, multiple incidents
have revealed that fatigue cracks typically initiate and grow within or near the fillet weld in the
heat-affected zone (HAZ), which is the region of the structure known to experience the highest
operation stresses and high residual stress due to welding processes and potentially containing
casting and welding defects. Once discovered, these cracks are usually repaired on-site using

gouging and welding operations.

It is well known that residual stresses left by manufacturing and repairing operations, such as
welding or heat treatment, have an effect on the initiation and propagation of fatigue cracks
(Hensel et al., 2018). For example, Savaria et al. (2016) demonstrated that the residual stress
field left by induction gear tooth heat treatment had a significant effect on the fatigue life of
MS6414 steel. Paquet ef al. (2014) showed that the evolution of residual stresses after loading
could lead, in some cases, to unexpected fatigue life, stating that great care should be taken to
consider the phenomenon in fatigue life calculations. Itoh et al. (1989) conducted experiments
to study the effect of welding residual stresses on fatigue crack propagation rate and found that
the effective stress intensity range, AK, s r, must consider residual stress distribution and related
crack opening effects. This has been confirmed by Deschénes er al. (2017) on 13Cr-4Ni steel
for the use of a specimen specially designed to include welding residual stress while avoiding
microstructure alteration. Liljedahl et al. (2010) performed in situ neutron diffraction on welding
residual stress during fatigue tests to analyze residual stress redistribution and successfully
predicted fatigue crack growth. Jones & Dunn (2008), used plastically bent specimens to evaluate
superposition concepts for fatigue crack growth rate estimation, concluding that the method is
accurate but relies on precise knowledge of the residual stress field. This level of knowledge

of residual stress distribution arising from turbine runner assembly operations cannot yet be
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known experimentally. One way to circumvent this lack of experimental capacity is to model the

fabrication steps.

In the last few decades, finite element method frameworks for the simulation of residual stresses
left by welding operations have proven effective (Lindgren, 2006; Yaghi et al., 2020). Among
others, the works of Deng (2009) and Rikken et al. (2018) have shown the importance of
considering solid-state phase transformation (SSPT) in the simulation of the welding processes
of materials experiencing martensitic transformation upon cooling. Other studies (Jiang et al.,
2018; Sun et al., 2019; Zhang et al., 2022; Coroas et al., 2023) have also highlighted the need to
consider transformation-induced plasticity (TRIP) during martensitic transformation in order to
compute a reliable stress distribution. These plastic strains are induced as the SSPT progresses
while stress, o, is applied, even if the stress is below the yield strength of the weakest phase.
This phenomenon is commonly explained by two mechanisms : (i) a mismatch of the volume
expansion coeflicient results of microplasticity in the weaker phase (Greenwood & Johnson,
1965), and (ii) the application of stress, which promotes the formation of preferred martensite

variants (Magee, 1966), resulting in anisotropic permanent strains.

For the purpose of evaluating TRIP strains, Leblond et al. (1989); Leblond (1989) proposed an

undisputed model. In this model, the total strain rate, €, is decomposed as follows :

thm

E=¢€+€"+¢€r (6.1)

where € is the elastic strain rate, €/

is the thermo-metallurgical strain rate, which includes
thermal strains as well as the strains resulting from the evolution of phases in proportion, and
€7 is the plastic strain rate. This last term is a summation of the contributions of the classical
plasticity strain rate, which is time-independent in this case, €°7, and relies on external stress

and temperature rates, and the transformation-induced plasticity strain rate, €'7, which depends

on the phase transformation rate. This summation is decomposed as the sum of

€ = €7V + €’ (6.2)
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The term €'7 can be obtained via a relation to the following form :

€’ = %K&p(f)f (6.3)

where K is the TRIP coefficient, S is the stress deviatoric tensor, ¢( f) is a normalized function of
the volume increase in the product phase formed, for instance, expressed as ¢(f) = f(1 —In f) ,
and f is the transformation rate. In their article series, Leblond et al. thoroughly derive each of
the terms of Equation (6.1) to (6.3) based on material properties and constitutive relations. They
even supply a theoretical background for the determination of the TRIP coefficient based on the
difference between the expansion curves of the phases and the yield strength of the parent phase.
However, the determination of the TRIP coefficient can be conducted experimentally (Neubert

et al., 2016; Huo et al., 2023), which provides an even better evaluation of the final TRIP strains.

This paper proposes the measurement of the TRIP coeflicients of both the base and filler
13Cr-4Ni martensitic stainless steels used for turbine runner fabrication and assembly. Attention
is also given to the effect of the application of external stress on the martensitic start temperature.
Along with the help of the model proposed by Leblond et al., the values measured are then used
to evaluate the strains that occur as martensitic transformation takes place and transformation-
induced plasticity is triggered by the application of an external load. The results were then

compared to the experimental results.

6.3 Materials and Methods

6.3.1 Materials

The two materials under study are (1) a base metal, 13Cr-4Ni soft martensitic hot-rolled stainless
steel, denominated as UNS S41500, as per ASTM A240/ A240M-18, and (2) the filler material, a
homogeneous electrode, designated E410NiMo according to ASME BPVC.I1.C-2021. The base
material used in this study was in the shape of a 60 mm thick plate (ArcelorMittal, France). The

filler metal (Hobart Welding Products, Appleton, WI, USA) was deposited in several layers on a
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substrate plate in order to form an 80 mm thick weldment and allow further specimen sampling.
Both materials were fully austenitized at 1050° for 1 h for microstructure homogenization and
then furnace-cooled to room temperature in order to obtain fully martensitic microstructures.
The micrographs of both materials, obtained at a 200X magnification, are presented in Figure
6.1. UNS S41500 shows a fully martensitic microstructure with few solid inclusions located
at the prior austenitic grains boundaries. The E410NiMo filler material also presents a fully
martensitic microstructure, with smaller prior austenitic grains and smaller martensite blocs.
Many micrometric inclusions of flux and the microporosities left by the welding operations can

be observed.

a)

Figure 6.1 Micrographs of the materials under study : (a) UNS S41500 base metal ; (b)
E410NiMo base metal.

An analysis of the chemical content was conducted on both materials to ensure compliance with
the standards. The results, provided in weight percentage (wt%), are shown in Table 6.1. The
chemical contents were measured by glow discharge atomic emission spectrometry, except for
carbon and phosphorus, which were measured by using the mean of the combustion infra-red

detection technique.
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Tableau 6.1 Chemical compositions of UNS S41500 stainless steel and E410NiMo filler

material.
Material wt% C Mn P S Si Cr Ni Mo
ASTM Std.  <0.05 0.50-1.00 <0.030 <0.030 <0.60 11.5-14.0 3.5-5.5 0.50-1.00
S41500 Meas. 0.034 0.68 0.018  0.001 0.44 12.7 4.0 0.57
ASME Std.  <0.06 <1.00 <0.04 <0.03 <1.0 11.0-12.5 4.0-5.0 0.40-0.70
E410NiMo Meas. 0.019 0.37 0.010 0.008 0.49 11.9 4.5 0.62

Figure 6.2 shows the results of the dilatometric experiments carried out in the preamble of
this study. It shows that both materials follow nearly the same thermal expansion in both the
fully austenitic and martensitic states. However, significant differences arise when focusing
on the regions where solid phase transformations occurred. During heating at the same rate,
austenitic transformation starts at the same temperature but behaves differently as austenite
grows more quickly in the E410NiMo filler material. Upon cooling, the temperature at which
martensitic transformation starts also differs. A martensitic transformation start temperature of
E410NiMo, M#'0, was measured at 307.9 °C + 8.4 °C, which is noticeably higher than that of
S41500, M;“S, at 261.7 °C + 7.0 °C. This trend was also observed for the end of the martensitic
transformation temperatures, with M4!° measured at 161.1 °C + 19.6 °C and Mj;15 measured at

!
127.2°C + 8.1°C.
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Figure 6.2 Dilatation as a function of temperature during the heating and cooling of
S41500 and E410NiMo soft martensitic stainless steels

6.3.2 Experimental Setup

A set of experiments was designed for both materials. These experiments needed to allow for
a measurement of material strain while changing temperature. The apparatus also needed to
permit a controlled tensile or compressive stress to be applied to the specimen in order to trigger
transformation-induced plasticity upon cooling the specimen. The device used for this purpose
was a DIL805 A/D/T™ quenching dilatometer (TA Instruments, New Castle, DE, USA). The
quenching dilatometer was set to the tension mode, which enables the use of a hydraulic actuator
to apply both tensile and compressive stresses. The actuator was linked to the sample through
a load cell, allowing for the measurement of the applied force, F. Heating of the samples was
carried out by using an induction coil, well-known for its fast heating capability. Cooling was
controlled by the admission of an argon flow around the sample. Strain measurements were
accomplished by using a linear variable differential transformer (LVDT). In this study, an
improvement to the measuring system is proposed in order to allow for the use of a specimen

geometry that complies with the ASTM ES8/E8M ASTM E8/E8M-22 standard for tensile tests. A
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modification of the extensions of the LVDT, namely push-rods, was made to introduce wedges
pointing toward the specimen’s reduced section. A small force, radial to the specimen, was
applied on the wedge during the installation and was maintained during the test. The movement
associated with the specimen strain was then followed as the wedge’s tip stayed on the sample
due to friction. Prior to mounting a specimen, the LVDT must be tared to the initial gauge
length, with a calibration specimen consisting of a tensile sample with 2 radial grooves precisely
distanced by 10.0 mm. The use of this configuration removes the stress concentration in the
reduced section of the usual geometry and thereby prevents the formation of plastic strain in
the early loading stages, which, in turn, enables the measurement of stress-strain curves with

small-size specimens at different temperatures. Figure 6.3 shows a schematic of the system used

for the experiments.
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Figure 6.3 Schematic of the test chamber of the quenching dilatometer. The force, F,
compressive or tensile, is applied to the sample through the Load cell. The other end of the

sample is fixed to the wall.
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6.3.3 Specimen Design

The specimen is designed to meet the ASTM E8/E8M-22 geometric requirements for tensile
tests on a cylindrical specimen (testing device loading attachment geometry and capacity). The
maximum load that can be applied by the actuator is 10 kN, and the room temperature ultimate
tensile stress of the steels under study falls just below 1200 MPa. Therefore, a reduced section
with a 3.25 mm nominal diameter was selected, allowing the materials to reach their ultimate
strength during a tensile test. The length of the reduced section is 21 mm, with a fillet radius
of 10.0 mm. A finite element simulation was performed to validate that no buckling would
occur at the compression stress level in this study. Specimen fabrication was accomplished by
using conventional machining, with the specimen axis oriented along the rolling direction of the

S41500 steel and along the welding direction for the E410NiMo deposit.

6.3.4 Thermal Cycle

Since one of the goals of this work was to determine the materials’ transformation-induced
plasticity parameters during martensitic transformation, the temperature of the specimen needed
to be modulated for SSPT to occur. The thermal history is shown in Figure 5.4 and described
here. The specimen was heated to a sufficient temperature to allow the martensite-to-austenite
transformation to be completed. From room temperature, RT, the specimen was heated at a
continuous heating rate of 10 °C/s until it reached an austenitization temperature, T, of 1000 °C.
Once this temperature was attained, it was maintained for a 30-second soaking time before
starting the cooling process. This short soaking time ensured the complete austenitization of
the specimen’s reduced section and conformed to the thermal histories encountered during the
welding process. From the thermal finite element method simulation of welding performed
in previous work Lévesque et al. (2020), it is known that the cooling rate that occurs in the
weld, following the flux-cored arc welding (FCAW) process, is around 10 °C/s as martensitic
transformation starts. Therefore, this cooling rate was maintained from 7, until the specimen
temperature dropped to 350 °C, a temperature slightly above martensitic transformation, which is

the M; of the studied steels. Both materials are known to experience martensitic transformation
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independently of the cooling rate, allowing the temperature to be held just before the martensitic
transformation starts. A 55-second dwell time was maintained while a load was gradually applied
to the specimen. The cooling was then resumed at the same previous rate and continued until

RT was reached, allowing martensitic transformation to be completed.

6.3.5 Loading for TRIP Experiments

The amount of TRIP strain encountered during transformation is related to the deviatoric stress
tensor and the yield stress of the parent phase. Multiple stress levels must be performed to
determine the materials’ transformation-induced plasticity parameters. These stress levels must
be lower than the parent austenitic phase yield stress, =, to prevent the plasticity of the parent
phase prior to phase transformation. The yield stress of the austenitic phase was measured using
the previously described apparatus and specimens for both materials. The temperature at which
to perform the tensile test has to be higher than the martensitic start temperature, M, which was
measured at 307.9 °C for E410NiMo, as stated in Section 6.3.1. Hence, a temperature of 350°C
was chosen to perform the tensile tests after a full austenitization at 1000 °C. The tensile tests
were performed at a constant loading rate of 10 N/s. According to these tests, yield strengths of

90 MPa and 110 MPa were measured for S41500 and E410NiMo, respectively.

The tested stress levels were then determined from these values. Stress levels of the same
magnitude in tension and compression were tested. This strategy allows for the transformation-
induced strain to be isolated. As suggested by Neubert et al. (2016), by averaging the absolute
value of the final total strains of the paired stress levels, the strains due to phase thermal coefficient
mismatches and prestresses vanished. Table 6.2 summarizes the stress levels tested for both
materials. Two specimens were tested for each stress level. The bottom of Figure 6.4 shows the
loading history over time. The magnitude of the force was determined prior to the experiment in
order to obtain the intended stress value. This force was gradually applied during the 350 °C

isotherm in a 5 s time lapse before sample cooling was resumed.
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Tableau 6.2 Selected uniaxial loading ratio for the transformation-induced plasticity
parameter determination experiments.

Material Loading Ratio o /0
S41500 -0.73 -0.36 -0.18 0 0.18 0.36 0.73
E410NiMo —-0.60 -0.30 -0.15 0 0.15 0.30 0.60
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Figure 6.4 TRIP experiments : thermal and loading history.
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6.4 Results and Discussion

6.4.1 Effect of the Application of Stress on the Total Strain Upon Martensitic
Transformation

The results of the experiments described in Section 6.3 are shown in Figure 6.5 for S41500,
and Figure 6.6 shows the results of E410NiMo. These figures show the evolution of strain
as the specimens are cooled from the 350°C isotherm after the imposition of the load. The
corresponding load-to-yield stress ratios are given in the inset. The strain signals are filtered by
means of a moving average to remove noise. Since the obtained data are similar for a given stress
level, the test results of both specimens are averaged for each load level for the sake of clarity. At
first, it can be observed that the final total strains are distributed roughly linearly with applied
stress. The effect of applied stress on M, can also be seen in these figures. With increasing stress

magnitude for both tension and compression, the martensitic transformation starts at higher

temperatures.
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Figure 6.5 Total strain measured during the cooling of the S41500 specimens for various
magnitudes of uniaxial stress (compressive and tensile).
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Figure 6.6 Total strain measured during the cooling of the E410NiMo specimens for
various magnitudes of uniaxial stress (compressive and tensile).

6.4.2 Experimental Determination of the TRIP Parameter

From these experimental results, and with the assumption that the TRIP strain rate is a function
of the transformation rate f , the TRIP parameter K can be determined, as indicated in (6.3).
Figure 6.7 shows the final transformation-induced strains as a function of the magnitude of the
applied stress for both materials. The absolute final strain, which is the strain left at the end
of the experiment when reaching room temperature, is used for this purpose. During the tests,
other sources, such as prestress from specimen preparation or internal thermal forces, contribute
to plastic strain. However, it is assumed that these remain constant between the experiments.
Therefore, the TRIP strain for a given stress magnitude can be obtained by calculating the
difference between the final strain of the tests with and without applied stress. Then, the results of
the experiments with the same equivalent stress, both in tension and compression, are averaged.
This procedure reveals the amount of strain attributable to the transformation-induced plasticity
as the other plastic strain sources vanish. The stress-strain couples are used to perform a linear

regression, assuming that TRIP strain is zero when no stress is applied. The slope of this
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regression is the transformation-induced plasticity parameter.
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Figure 6.7 Final transformation-induced strains as a function of the applied stress
magnitude for S41500 and E410NiMo.

The values obtained are K*!> = 8.12 x 107 and K*!® = 7.11 x 107> for both materials. The
TRIP parameter for S41500 steel is slightly higher than that for E410NiMo, which complies with
their respective measured yield stress. As stated in Section 6.3, the S41500 austenitic phase yield
stress is lower than that of E410NiMo, which means that for an equivalent external stress ratio,
the austenitic parent phase of S41500 stainless steel is more likely to develop microplastic strains
as the harder martensitic phase grows, resulting in a volumetric expansion. The TRIP parameter
value obtained for S41500 steel in the current study is in accordance with the 7.7 x 107> value
obtained in the preamble of this work, where the tests were performed on a tensile test frame
equipped with an electric furnace and a high-temperature extensometer. The value obtained for
E410NiMo also compares well with the work of Neubert et al. (2016), who obtained 5.3 X 1073

using another type of equipment and a slightly different material.
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6.4.3 Relationship Between M and Applied Stress

In addition to the TRIP parameters, the experimental results, along with the results of some
higher stress ratios not suitable for TRIP parameters measurements, were used further to
determine a relationship between the applied external stress and the martensitic transformation
start temperature. The temperature and strain measurements are processed in the same manner as
in previous work (Lévesque et al., 2020). Polynomial regressions were performed on the strain
recording : one on the part before and another on the part after the martensitic transformation had
started. The point where the extrapolated regression curves cross each other is then referenced
as the theoretical martensite start temperature, Txy,. This process is repeated on each set
of measurements to obtain scattered data on the effect of applied stress on the martensitic
transformation of both materials at distinct plots. The regressions are constrained to reduce to the
measured Tk js with respect to the material when no stress was applied, which was measured as
being 254.6 + 4.2 °C and 288.3 + 3.6 °C for S41500 and E410NiMo, respectively. The results
are shown in Figure 6.8, along with a linear regression of those data points. The coefficients of
determination, R?, are 0.875 and 0.836 for S41500 and E410NiMo, respectively, with S41500
steel showing better agreement. This might be because E410NiMo is a weld metal and, therefore,
shows a columnar microstructure more prone to heterogeneity. Equations (6.4) and (6.5) give

the above-mentioned relations for each material.
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Figure 6.8 Martensitic start transformation as a function of applied stress.

Teh) = 254.6+0.147|0| (6.4)
TH0 = 288.3 +0.197|
410 = 288.3+0.197|0| (6.5)

6.4.4 Validation of the Transformation-Induced Plasticity Model

The transformation-induced plasticity parameters calculated in Section 6.4.2 were used, along
with the martensite start temperature equations defined in Section 6.4.3, to model the materials’
behavior under the experimental conditions described in Section 6.3. For this purpose, the
evolution of the phase proportion must be modeled as temperature and time vary. The S41500
stainless steel material parameters for modeling phase transformation during heating and cooling

were experimentally determined (Lévesque et al., 2020).

The austenitic transformation was modeled using the so-called Johnson—-Mehl-Avrami—Kolmogorov
(JMAK) model (Johnson & Mehl, 1939; Avrami, 1939; Kolmogorov, 1937; Barmak, 2010) by

considering the isochronal heating of dilatometric specimens. The same methodology was used
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here to characterize the parameters for the E410NiMo filler material, which, in turn, allowed us
to determine the activation energy (E,) by using the Kissinger (1957) method, the chemical
reaction pre-exponential factor of the Arrhenius function, kg, and the JMAK exponent, n. These
parameters allow the next equations to be used to model the proportion of the austenite phase

during austenitic transformation :

fy =1— ¢ ko) (6.6)

with
m
-Eq
s = Z e FTi At 6.7)
=1

where At; and T; are the i” intervals of time and temperature, respectively, m is the total number

of increments, and R is the universal gas constant.

The martensitic transformation was modeled by using a Koistinen—Marburger (K-M)-type model
(Koistinen & Marburger, 1959; van Bohemen & Sietsma, 2009). Therefore, the same set of
experiments enabled the determination of the E410NiMo theoretical martensite start temperature
without applied stress, Tk, and the transformation rate, a,,. These parameters are used in Equation

((6.8)) to determine the proportion of the martensite phase upon cooling.

fa, — 1 _ e_am(TKM_T) (6.8)

The parameters for both materials’ phase transformation models are listed in Table 6.3. However,
in this study, the values of Tk, refer to the previously defined Equations (6.4) and (6.5).
The martensitic and austenitic phase coefficients of thermal expansion (CTE) of S41500 and
E410NiMo are also listed in Table 6.3. These material parameters enable the modeling of
the thermal and transformation strains associated with the proportion of the austenitic and

martensitic phases and the transformation from one phase to another.
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Tableau 6.3 Material parameters for thermal strain calculations and phase transformation

models.
Material CTE,°C! JMAK,o’ — y K-M,y — o’
a’, Y Etumk_i] n Kl) am,oc_l TKM’cC
S41500 2.2x10’T+0.0011 7.0 x 10’7 +0.0017 509.9 0.66 4.04¢>* 0.0267 Eq.(5.4)
E410NiMo 3.5x10’T+0.0011 7.4 x 10’T +0.0016 468.9 0.58 7.31¢*> 0.0280 Eq. (5.5)

Figure 6.9 compares the modeled total strains to the strains measured during the transformation-
induced plasticity experiments for S41500 stainless steel. Each of the strain rate components
of Leblond’s model was computed using the previously defined parameters and by using an
explicit scheme. A good agreement between the modeled behavior and experimental data was
achieved. For stress ratios between —0.36 and 0.36, the maximum difference in the strain is 0.025
when room temperature is reached. For the higher stress ratio of 0.73, a maximum difference
of 0.08% 1is recorded for the tensile test as the cooling ends. An additional experiment was
conducted with a stress ratio of 1.09, exceeding the austenite yield strength. This last test makes
it possible to visualize the behavior of the material when it undergoes a classical plastic strain
component as the transformation occurs. For this test, the model overestimates the strains in the
early transformation stage. A discrepancy is formed as the strains accumulate at a faster rate in
the model. However, as the transformation continues, the gap gradually narrows and ends with a

difference of 0.075% between the two strains.
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Figure 6.9 Comparison of modeled total strains (solid) and experimental total strains data
(dashed) for S41500 stainless steel.

Figure 6.10 shows the results obtained using the model, along with the experimental values
for the E410NiMo filler metal. Again, the model is in good agreement with the experimental
data, especially for the lower stress ratios between —0.60 and 0.60, where the largest strain gap
is 0.05% for the higher applied tensile stress ratio (0.60) test at room temperature. Two more
tests with high tensile stress ratio levels were performed at 0.90 and 1.20 for the cases where the
applied stress was close to or above the yield strength. A discrepancy is noticeable at the end of
the 0.90 stress ratio test. For the 1.20 stress ratio, the model overestimates the strains at the start
of martensitic transformation. However, as the cooling proceeds, the gap between the measured

and modeled strains vanishes.
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Figure 6.10 Comparison of modeled total strains (solid) and experimental total strains
data (dashed) for E410NiMo stainless steel.

Feeding the model with the parameters presented here enables a consistent simulation of the
material behavior during martensitic transformation under the effect of stresses for both materials.
However, a discrepancy is observed for stress ratios close to or above the material yield strength.
This disparity is due to different sources. One of these is the difficulty associated with measuring
material properties for phases separately. In the present study, the austenite and martensite
stress-strain curves were measured at 350°C to obtain a realistic elastic limit. However, these
properties are used throughout the entire cooling process as this is the only temperature at which
the material properties were evaluated. Additionally, although this temperature has been chosen
to be close to M, it may not be high enough to completely avoid triggering the martensitic
transformation at the beginning of plasticity. Moreover, the plasticity model considers a perfectly
plastic material for both phases. This choice has been made since the TRIP coefficients are
determined experimentally and, therefore, account mainly for the parent phase yield. Finally, in
this study, the transformation parameter @, of the K-M model was kept constant throughout the

modeling of martensitic transformation. Recently, Liu & Guo (2021) reported better agreement
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with experiments when «,, is defined based on phase proportion and applied stress, especially

for the early transformation steps.

6.5 Conclusions

In this paper, the material parameters required to model the transformation-induced plasticity of
the 13Cr-4Ni base metal, as well as those of the filler material, during martensitic transformation
were determined experimentally. For this purpose, the experiments were performed in a quenching

dilatometer. The following conclusions can be drawn :

* An improvement to the measurement system was made, allowing for the use of specimen
geometry that met the requirements of the tensile test standards.

* The TRIP coefficient’s K values for both S41500 steel and the E410NiMo filler material
were determined as 8.12 x 107 and 7.11 x 107, respectively.

* The set of experiments was used to determine a linear relationship between applied stress and
the martensitic start temperature (M) for both materials. This feature allows for martensitic
transformation in the model to be triggered consistently with that in the experiments.

* The solid state phase transformation model parameters for the E410NiMo filler material
were also determined following the same methodology used in the author’s previous work
(Lévesque et al., 2020) for S41500.

*  When fed with the material parameters found in this study, the Leblond model has been
successfully compared with the experiments. The model showed very good agreement with
the experiments and has proven effective in reproducing the transformation-induced plastic
strain behavior of the stress levels used for TRIP coefficient determination. Although more
discrepancy is observed at higher magnitudes of stress close to or beyond the austenitic phase

yield strength, the model still provides results that are consistent with the experiments.

The presented work, thus, allows for the strains that occur during martensitic transformation

in 13Cr-4Ni steels upon cooling with applied external loads to be predicted accurately. It also
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allows for the simulation of the manufacturing and repairing processes of hydraulic turbines,

which will enhance residual stress calculations and fatigue life assessments.



CHAPITRE 7

SIMULATION ET VALIDATION EXPERIMENTALE DU SOUDAGE

Ce chapitre présente des travaux qui ont été réalisés et qui sont des avancements importants
pour la simulation du soudage. IIs constituent des travaux en cours et qui feront éventuellement

I’objet d’une publication.

7.1 Energie latente de transformation

Les mesures de chaleur spécifique présentées a la section 4.2 sont traitées pour déterminer
I’énergie latente de transformation. Lors de la mesure, le DSC mesure la capacité calorifique de
I’échantillon sans discerner s’il s’agit de I’énergie nécessaire afin d’augmenter la température de
I’échantillon ou pour permettre une transformation de phase. La figure 7.1 montre la variation

de I’enthalpie durant les différentes étapes de montées et de descente de la température.
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Figure 7.1 Variation de I’enthalpie spécifique durant la mesure de
la chaleur spécifique de I’acier inoxydable S41500
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De plus, la figure 7.1 montre qu’en I’absence de transformation de phase, le taux de variation
de I’enthalpie est équivalent pour les phases austénitique et martensitique. Une régression
polynomiale permet d’isoler la contribution des transformations de phases de la variation
d’enthalpie du systeme. Cette régression permet de différencier I’effet de 1’enthalpie de
transformation sur la mesure de la chaleur spécifique. La figure 7.2 montre que la quantité
d’énergie nécessaire pour la formation de I’austénite est semblable a celle rejetée lors de la
transformation martensitique. Notons cependant que 1’appareil ne parvient pas a mesurer la
capacité calorifique jusqu’a la fin de la transformation martensitique lors du refroidissement

puisqu’il ne parvient plus a maintenir les conditions d’essais prescrites.
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Figure 7.2  Variation d’enthalpie durant les transformations de
phases de I’acier inoxydable S41500

La quantité totale d’énergie attribuable aux transformations de phases est évaluée a 58200
kJ/g pour I’acier inoxydable S41500 et de 54000 kJ/g pour le métal d’apport E410NiMo.
Cette quantité est introduite dans la simulation thermique sous la forme d’un vecteur de charge
volumique tel que décrit a I’équation (3.4). Ainsi la contribution est dictée par la progression de

la fraction transformée de martensite.
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7.2 Chaleur spécifique

Les mesures de la chaleur spécifique brutes peuvent désormais €tre corrigées afin de ne tenir
compte que de 1’élévation de température. La régression polynomiale de la différence d’enthalpie
ayant servi a isoler I’enthalpie de formation des phases est dérivée par rapport a la température.
Les figures 7.3 et 7.4 présentent les résultats pour 1’acier inoxydable S41500 et le métal d’apport
E410NiMo respectivement. Les polyndmes de régression utilisés dans la simulation du soudage

sont présents sur les figures.
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Figure 7.3 Chaleur spécifique brute de I’acier inoxydable S41500
et régression excluant la contribution des transformations de phases
austénitique au chauffage et martensitique au refroidissement
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Figure 7.4 Chaleur spécifique brute du métal d’apport E410NiMo
et régression excluant la contribution des transformations de phases
austénitique au chauffage et martensitique au refroidissement

7.3 Conductivité thermique

L’évolution de la conductivité thermique en fonction de la température est nécessaire afin de
calculer les matrices de conductivité thermique requises pour le calcul de I’écoulement de
chaleur par conduction. Les mesures de la chaleur spécifique de la section 4.2 de diffusivité
thermique décrite a la section4.3 sont utilisées pour le calcul de la conductivité thermique des

matériaux. La relation suivante est utilisée pour évaluer la conductivité thermique.

k = pDC, (7.1)

ou k est la conductivité thermique, p la densité, D la diffusivité thermique et C, la chaleur
spécifique. La conductivité est évaluée a différentes températures en utilisant les régressions
polynomiales des propriétés thermophysiques mentionnées en fonction de la température pour

chacune des phases. Les régressions pour le calcul de la densité sont réalisées a partir des
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mesures de Baillargeon ez al. (2015). Les figures 7.5 et 7.6 montrent les résultats obtenus pour

les deux matériaux considérés dans cette €tude.
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Figure 7.5 Variation de la conductivité thermique de 1’acier
S41500 en fonction de la température selon 1’équation (7.1)
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7.4 Coefficient d’expansion thermique

Les mesures de dilatation sont utilisées pour calculer les coefficients d’expansion thermique
en fonction de la température. Les essais utilisés sont ceux ayant permis la caractérisation des
parametres des modeles de transformation de phase présentés au chapitre 5. Le coefficient
d’expansion thermique est évalué indépendamment pour la phase martensitique et austénitique
pour les deux matériaux. La plage de température sur laquelle la phase martensitique est étudiée
se situe au début de I’essai entre 100°C et 600°C a partir des données recueillies lors de la chauffe
initiale. Le comportement de 1’austénite est caractérisé au refroidissement depuis la température
maximale de 1000°C jusqu’a 300°C, juste avant le début de la transformation martensitique.
Des polyndmes de régression de degré 2 sont calés sur les données de dilatation thermique. Ils
sont par la suite dérivés en fonction dela température pour obtenir le coefficient d’expansion

thermique. Les figures 7.7 et 7.8 présentent les résultats pour les deux matériaux.
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7.5 Densité

Les essais dilatométriques permettent de définir les relations entre la densité et la température. La
densité du matériau a la température ambiante étant mesurée a I’aide d’une balance hydrostatique.
La relation (4.3) est utilisée pour déterminer la densité sur une plage de température en fonction
de la dilatation thermique linéaire. La relation de la densité en fonction de la température pour
chacune des phases est ainsi caractérisée. Les figures 7.9 et 7.10 présentent les résultats obtenus

pour I’acier inoxydable martensitique S41500 et le métal d’apport E410NiMo respectivement.
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Figure 7.9 Variation de la densité pour chacune des phases de
I’acier inoxydable martensitique S41500
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Figure 7.10 Variation de la densité pour chacune des phases du
métal d’apport E410NiMo

7.6 Propriétés mécaniques des matériaux

Les essais de traction en température discutés a la section 4.5 sont effectués pour recueillir
les propriétés des matériaux nécessaires pour alimenter le modele constitutif des matériaux.
Cette section présente les résultats obtenus en ce qui concerne la consolidation du matériau et le

module d’élasticité.

7.6.1 Module d’élasticité en fonction de la température

Les essais de traction en température sont effectués pour déterminer 1’effet de la température sur le
module d’élasticité. Les figures 7.11 et 7.12 montrent les relations pour I’ acier inoxydable 415 etle
métal d’apport E410NiMo respectivement. Globalement, le module de Young diminue a mesure
que la température s’éleve. De plus, les phases martensitique et austénitique forment un point

de croisement autour de 350° C pour les deux matériaux. Ceci confirme que I’hypothese selon
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laquelle les propriétés €lastiques sont équivalentes pour les deux phases dans les développements

du modele constitutif et de la tangente algorithmique au chapitre 3 se vérifie.

250
% X o
X
200 t X ¢
b x
£150 ’
O]
=100 | ¢
¢*
50
O 1 1 1 1
0 200 400 600 800 1000
=T

Figure 7.11 Relation entre le module d’élasticité et la température
mesurée lors des essais de traction dans 1’acier inoxydable 415
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mesurée lors des essais de traction dans le métal d’apport en acier
inoxydable E410NiMo

7.6.2 Relation entre la déformation et la contrainte en fonction de la température

La mesure des lois de comportement est nécessaire afin de déterminer I’évolution de la limite
d’élasticité en fonction de la déformation plastique équivalente. De plus, I’élévation de la
température inhérente au procédé de soudage exige de caractériser ces lois de comportement
lorsque le matériau est affecté par la température. La matrice d’essais proposée permet la mesure
sur une plage allant de la température ambiante jusqu’a 950°C dans les deux principales phases
étudiées.

Pour rendre les données de consolidation utilisables, la déformation élastique doit €tre retirée
de la déformation totale mesurée par I’extensometre lors de I’essai. La relation (7.2) permet

d’isoler la composante plastique en utilisant la loi de Hooke :

o
Epze—ee:e—E (7.2)
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ou o est la contrainte mesurée et E est le module d’élasticité évalué dans la premicre portion de
la courbe. Les figures 7.13 et 7.14 montrent les lois de comportement plastique obtenues pour

I’acier S41500 et le métal d’apport E410NiMo pour la phase martensitique et austénitique.
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Figure 7.13  Relation entre la limite d’élasticité et la déformation
plastique en fonction de la température de I’acier inoxydable 415
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Les courbes montrent un effet important de la hausse de la température sur la résistance
du matériau. En général, la limite d’élasticité initiale, et la limite ultime diminuent avec
1’augmentation de la température. A ’inverse, 1’allongement  la rupture tend 4 augmenter, signe
que le matériau devient plus malléable. Des différences marquées entre les phases martensitique
et austénitique sont observées. Les essais réalisés a 350 °C et 500 °C montrent un écart important
au niveau de la limite ultime atteinte. Le taux de consolidation de la phase austénitique est plus
élevé. Les courbes obtenues sont converties en valeurs tabulées pouvant étre introduites dans le

code de simulation.

7.7 Simulation thermique du soudage

Les modeles de transformation de phase discutés plus tot ainsi que les propriétés des matériaux
sont intégrés dans un logiciel d’éléments finis dédié a la simulation du soudage. Ce logiciel est

utilisé pour réaliser une simulation du soudage de la plaque instrumentée de thermocouples
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décrite a la section 4.6.1. Un maillage représentant la plaque est d’abord préparé. Le pré-
processeur du logiciel Ansys est utilisé pour générer un maillage contenant 199040 éléments
hexaédriques linéaires a 8 noeuds. Ce maillage contient au total 208100 noeuds. Une dimension
minimale de 1 mm est appliquée aux éléments constituant le métal d’apport ainsi que la zone
affectée thermiquement. Deux matériaux sont définis dans le modele, le premier pour le métal
de base en acier inoxydable S41500 et le second pour le métal d’apport E410NiMo. La figure

7.15 montre une vue générale du maillage avec le métal d’apport en bleu.

ELEMENTS ANSYS 2023 R1

MAT NUM Build 23.1

Plaque instr. C5P1

Figure 7.15 Maillage complet utilisé pour la simulation du
soudage

Un soin particulier est porté au maillage des cordons de soudure. Lors de la réalisation du
soudage, des mesures de géométrie ont été effectuées a la suite de chacun des cordons de
soudure. Ces mesures des profils de surface permettent d’identifier précisément la section du
matériau ajoutée lors du dépot de chacun des cordons. La figure 7.16 montre une superposition
du maillage et des mesures de profil. Lordre de dépdt des cordons est identifié. Ainsi, lors de la

simulation, la naissance des éléments reflete fidelement la matiere ajoutée.
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¥y,

Figure 7.16 Maillage détaillé des cordons de soudure comparé
aux mesures laser entre le dépot de chacun des cordons

L’ajout de la matiere est réalisé en utilisant une technique de naissance des éléments. Au début
du soudage, les éléments constituant le métal d’apport sont éteints, c’est a dire qu’ils ont des
propriétés quasiment "nulles" ce qui leur 6te toute influence sur le comportement thermique ; le
programme leur confere les propriétés de 1’air et les faces convectives du modele sont celles des
éléments du métal de base. Lorsque la source de chaleur englobe au moins un point d’intégration
numérique d’un élément, celui-ci nait; son numéro de matériau lui est rendu et la frontiere
convective du modele est mise a jour. La figure 7.17 montre 1’état du modele apres le soudage du
quatrieme cordon de soudure. Sur cette figure, les éléments en bleu sont éteints et possedent les
propriétés de I’air. La frontiere convective se situe a la limite des éléments allumés de couleur

grise.
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Figure 7.17 Technique de la naissance des éléments du modele
pour simuler I’ajout progressif de maticre et la mise a jour des
conditions aux frontieres du modele

Les frontieres convectives étant mises a jour a chaque pas de temps, elles évoluent au cours de la
progression de la source dans le modele. Ainsi lors du dépot d’un cordon, chaque pas de temps
constitue un modele distinct. La figure 7.18 montre une vue isométrique du modele & mi-chemin

du soudage du quatrieme cordon.

i

60 40 20 0 -20 -40 -t

Figure 7.18 Vue tridimensionnelle de la naissance des éléments
du modele lors du soudage pour simuler 1’ajout progressif de
maticre et la mise a jour des conditions aux frontieres du modele

L’impact de la mise a jour de propriétés des matériaux ainsi que des frontieres convectives a

fait I’objet de simulation pour fins de comparaisons. La stratégie de naissance des éléments
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est comparée a une série de simulations indépendantes de chacun des cordons. Le soudage du
premier cordon est réalisé avec un maillage et des surfaces convectives fixes. La simulation
est arrétée avant le début du soudage du deuxieéme cordon. Un nouveau maillage contenant le
deuxieme cordon, avec les faces convectives associées, est cré€ et la simulation est relancée a
partir de la distribution de température du dernier pas de temps. Cette simulation est a son tour
arrétée avant le début du soudage du troisieme cordon. La procédure est répétée jusqu’a la fin du
soudage du dixieme cordon. La figure 7.19 montre les distributions de températures maximales
atteintes au centre de la plaque pour les 10 cordons. En a), la distribution de température sans
activation. En b) la distribution de la température lorsque la stratégie d’activation est utilisée
et en C, la distribution de I’écart de température entre les deux simulations. L’écart reste tres
faible sur toute la distribution, a I’exception de points chauds aux limites du dixieme cordon. La

stratégie est considérée tres efficace.
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Figure 7.19 Comparaison des résultats de simulation validant la
stratégie de naissance des éléments : En a), la distribution de
températures maximales enregistrées sur la durée de la simulation
au centre de la plaque sans activation, en b), la méme distribution de
températures maximales en utilisant la naissance des éléments et en
¢), I’écart entre les deux distributions de températures maximales
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Les modeles des transformations de phases austénitique et martensitique sont intégrés au
programme de simulation thermique du soudage. Ceux-ci permettent de suivre 1’évolution des
fractions transformées en fonction de I’historique thermique. Ils permettent aussi d’inclure I’ effet
des énergies latentes de transformation. La figure 7.20 montre a un instant la distribution de
température lors de la simulation du cinquieéme cordon. Le plan de vue transversale de la figure

7.21 y est indiqué.

DEPLAY IV GECHETRY MoDELNS SYSTEN (1300)

Figure 7.20 Distribution de température lors du soudage du
cinquieme cordon

La distribution de température sur le plan transversal est affichée en a) a la figure 7.21. En b), la
distribution des phases est présentée. Un gradient de phase demeure présent dans les cordons
précédents et la ZAT puisque le soudage n’est pas terminé et que la température du modele
n’est pas revenue a la température ambiante. La transformation martensitique est incomplete
a ces endroits. La zone incluse et en périphérie de la source de soudage est complétement
transformée en austénite. La section c) de la figure montre la distribution des charges nodales
issue de I’énergie latente de la transformation austénitique. Cette transformation de phase
étant endothermique, le modele prévoit un flux de chaleur négatif dans le gradient de fraction

transformée.
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Figure 7.21 Distributions sur un plan lors du soudage du
cinquieme cordon : En a), la distribution de température, en b), la
distribution des fractions transformées et en c), les charges nodales
associées a la réaction endothermique de la transformation de phase

austénitique
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L’évolution des transformations de phases peut €tre suivie en tout point du modele. Deux points
sont sélectionnés afin de suivre leur historique thermique durant le soudage ainsi que I’évolution
des fractions de phase. Ces points sont situés dans la zone affectée thermiquement et sont

assujettis a plusieurs hausses de température successive. Leur emplacement est montré a la

figure 7.22.
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Figure 7.22  Sélection de deux noeuds, A et B, du modele dans la
zone affectée thermiquement : Les isocontours montrent la
distribution de températures maximales atteintes lors de la

simulation et contenue entre 600 °C et 1200 °C

La figure 7.23 montre I’historique thermique au point A, tracé en bleu, et I’historique de la
fraction austénitique est tracé en orange. Pour chacun des cycles thermiques ou la température
maximale est suffisante pour déclencher la transformation austénitique, cette transformation
est complete. Cependant, au refroidissement la température n’atteint pas la température de fin
de transformation martensitique et la transformation est incomplete. I1 aussi est possible de
voir I’effet de I’augmentation progressive de la température d’entrepasse. Apres le soudage du
sixieéme cordon, la fraction de phase martensitique persiste au-dessus de 10% jusqu’a la fin du

soudage.
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Figure 7.23 Evolution de la température et de la fraction
transformée au noeud A

L'historique du point B est présenté a la figure 7.24. Celui-ci est plus éloigné de la ligne de fusion
que le point A qui subit plusieurs austénitisations completes. Son historique thermique présente
toujours des hausses de température suffisantes pour amorcer la transformation austénitique.
Cependant la température atteinte et le temps de maintien sont insuffisants pour former 100%

d’austénite lors des dépots des cordons 4 et 6. La transformation martensitique survenant durant

I’entrepasse est toutefois incomplete.



144

1200 T T 1

1000

800 [

600

Temperature, °C

400 |

200

Time, s «10%

Figure 7.24 Evolution de la température et de la fraction
transformée au noeud B

L efficacité de la source de chaleur 7 et le coeflicient de transfert de chaleur par convection &
sont définis a partir de I’historique thermique enregistré au thermocouple 16 installé en surface
sur le coin de la plaque. Ce thermocouple est moins affecté par la géométrie des sources de
chaleur. La puissance de la source et les pertes convectives sont cependant significatives. La
figure 7.25 montre I’historique thermique mesuré lors de 1’essai de soudage instrumenté et une
série de couples (n,h). L'augmentation de I’efficacité thermique se traduit par une hausse de

température trop importante. Un coefficient de perte convective se traduit par une accumulation

de chaleur dans le modele.
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Figure 7.25 Historiques thermiques mesurés et simulés de
couples d’efficacité de la source 1 et du coefficient de transfert de
chaleur par convection h

Une surface d’optimisation est construite afin de minimiser 1’écart moyen entre les historiques
thermiques mesurés et simulés. Cette surface est présentée a la figure 7.26. Les points bleus
représentent les couples (17,h) simulés de la figure 7.25. Le point rouge montre le couple

minimisant 1’écart entre les valeurs mesurées et simulées. Ainsi un facteur d’efficacité de la

w

source 17 de =80.8% et un coefficient de convection & de 8.7 —3=

sont privilégiés.
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Figure 7.26  Détermination du couple d’efficacité de la source 1 et
du coeflicient de transfert de chaleur par convection 4 minimisant
I’écart avec le I’historique thermique mesuré au thermocouple 16

Trois sources de chaleur sont définies pour réaliser le soudage. Ces sources présentent différentes
géométries pour accommoder les cordons déposés au centre, a gauche ou a droite de la rainure.
Une approche itérative a permis de déterminer les dimensions du double ellipsoide décrivant la
source de chaleur et minimisant I’écart avec les mesures expérimentales. Pour chacun des cordons,
I’évaluation est réalisée sur les valeurs de températures mesurées et simulées a I’emplacement
des thermocouples représentatifs pour le cordon étudié. La position des thermocouples est
disponible a I’annexe I. Les figures 7.27 et 7.28 donnent en exemple les historiques thermiques
représentatifs lors du soudage des cordons 1 et 8 respectivement. L' ensemble des cordons sont

disponibles a I’annexe II.
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Figure 7.27 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés a la position des thermocouples 2, 6, 10, 11 et 14 lors du
soudage du premier cordon de soudage
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Figure 7.28 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés a la position des thermocouples 3, 5, 7, 12 et 15 lors du
soudage du huitieme cordon de soudage
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Les parametres définissant les sources de chaleur sont présentés dans le tableau 7.1. Ces
parametres permettent de réaliser la simulation avec un écart moyen de 6.26% sur les températures

maximales atteintes lors du soudage des 10 cordons.

Tableau 7.1 Parametres du modele de Goldak pour la définition des sources de soudage

FCAW
Source # a,mm b,mm cymm c¢,,mm fr f. 7 V.V I, A
1 4.25 1.75 6.0 24.0 06 14 0.808 284 268.0
6.5 0.05 6.0 24.0 06 14 0.808 284 268.0
3 4.0 1.0 12.0 36.0 06 14 0.808 284 268.0

La figure 7.29 superpose la zone de fusion et la ZAT obtenue par simulation avec une
métallographie de la zone fondue. La ligne de fusion simulée correspond a I’isotherme de
1450°C alors que la limite de la ZAT correspond a I’isotherme de 600°C. Les résultats observés
et mesurés se comparent avantageusement. La ligne de fusion simulée suit fidelement la
ligne observée a I’exception de la portion gauche du huitieme cordon. Ceci peut étre due a
I’affaissement de la géométrie lors du soudage du sixieme cordon qui n’est pas considéré avant

le dépot du huitieme cordon.
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Figure 7.29 Comparaison de la zone de fusion observée par
métallographie et la zone de fusion estimée par simulation

7.8 Mesures des contraintes résiduelles

La méthode du contour décrite a la section 4.6.2 est utilisée pour produire une distribution
de contraintes résiduelles. La coupe étant faite transversalement au soudage, les contraintes
mesurées sont paralleles a la direction du soudage. Apres la coupe, les déplacements mesurés
sont imposés aux noeuds du modele d’éléments finis. La distribution des déplacements est

présentée a la figure 7.30.
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Figure 7.30 Distribution des déplacements imposés au modele
d’éléments finis pour le calcul des contraintes résiduelles de
soudage

Le modele d’éléments finis reproduit précisément la géométrie des surfaces mesurées. Il est
composé de 56700 éléments prismatiques linéaires. La dimension maximale des éléments a la
surface mesurée est inférieure a 1 mm. La longueur du modele correspond a une demi-plaque,

soit 80 mm. La figure 7.31 présente le maillage utilisé pour la méthode du contour.
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Figure 7.31 Maillage préparé pour le calcul d’éléments finis des
contraintes résiduelles par la méthode du contour. Les
déplacements sont imposés sur la surface bleue du modele

Ce maillage ainsi que les déplacements sont introduits dans un programme de simulation
développé spécifiquement pour la méthode du contour. Les degrés de liberté nécessaires pour
éviter un déplacement de corps rigide sont bloqués. Le calcul est réalisé en utilisant un module
d’élasticité de 200 GPa et un coefficient de Poisson de 0.3. Le résultat du calcul des contraintes est
présenté a la figure 7.32. L’effet de la transformation martensitique observée au refroidissement
du dernier cordon de soudage est tres visible au centre et en surface. Tout autour, une région
en tension correspond a la région de la zone affectée thermiquement n’ayant pas atteint une
température suffisante pour former de 1’austénite lors du dépot de ce dernier cordon. Plus loin
vers I’extérieur, une portion de la zone de compression des cordons numéro 8 et 9 reste visible.
Enfin, le centre et la périphérie de la soudure présentent des contraintes résiduelles de tension. Le
maximum de tension est calculé au centre de I’assemblage a 363 MPa. ”amplitude de contrainte
de compression maximale est calculée au centre du dernier cordon avec une valeur de -285 MPa.
Une zone de contrainte en compression encercle la zone soudée afin d’équilibrer les contraintes

sur la surface.
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Figure 7.32 Distribution des contraintes résiduelles obtenue par la
méthode du contour

7.9 Conclusion

Ce chapitre a présenté différents résultats de caractérisations de matériaux ayant pour but
d’alimenter les simulations du soudage. L’intégration des modeles de transformation de phase
présentée dans le chapitre 5 requiert de déterminer les propriétés thermophysiques effectives. Il
est conséquemment nécessaire de caractériser ces propriétés individuellement pour chacune des
phases. Ainsi les données de la chaleur spécifique, de la conductivité thermique, du coefficient
de dilatation thermique et de la densité ont été présentées. De plus, 1’analyse de la capacité
calorifique mesurée a permis de mesurer la chaleur latente de transformation de phase des
deux matériaux a 1’étude et de considérer son effet dans la simulation thermique du soudage.
La consolidation du matériau a aussi fait I’objet de caractérisations pour chacune des phases.
Ces relations sont nécessaires pour alimenter le modele constitutif de la plasticité utilisé dans
la simulation mécanique. Les mesures ont permis de valider I’hypothese que les propriétés
élastiques des phases austénitiques et martensitiques sont semblables.

Les résultats de la simulation thermique de 1’essai de soudage instrumenté présenté a la section
4.6.1 ont corroboré les mesures expérimentales de deux facons. Apres la calibration des sources

de soudage, les historiques thermiques simulés sont en accord avec les historiques mesurés
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expérimentalement. L’étendue des zones fondue et affectée thermiquement identifiées a la fin du
soudage corrobore aussi les résultats numériques. Enfin, la mesure des contraintes résiduelles
par la méthode du contour permettra de valider la simulation de la distribution des contraintes

résiduelles dans un matériau a changement de phase.






CONCLUSION

Ce travail a permis de développer une approche intégrée pour la simulation des contraintes
résiduelles dans les soudures d’aciers inoxydables martensitiques 13Cr-4Ni en considérant les
transformations de phases et la plasticité induite par transformation (TRIP). Apres avoir établi
le contexte industriel li€ a la réfection des turbines hydrauliques et aux enjeux de fatigue, une
revue de littérature a mis en évidence le manque de modeles calibrés pour ces aciers et I’absence
fréquente de la plasticité induite par la transformation de phase dans les études publiées dans la
littérature.

Avec I’intention de répondre a ces lacunes, des modeles de transformation de phase austénitique et
martensitique ont été intégrés a la simulation thermique du soudage. De plus, les transformations
de phases sont désormais considérées dans le développement du modele de plasticité et
I’expression du module tangent a été développée. De plus, la plasticité de transformation a été
intégrée a I’algorithme de simulation structurale.

Le premier article est dédié a la caractérisation expérimentale des parametres des modeles
des cinétiques de transformation austénitique et martensitique. Dans le contexte du soudage, il
permet une modélisation fidele des transformations de phases lorsque le matériau est soumis
aux cycles thermiques du soudage.

Le deuxieme article se concentre sur I’évaluation des propriétés des matériaux et des parametres
nécessaires pour la modélisation de la plasticité de transformation. Les travaux expérimentaux qui
y sont décrits permettent la modélisation de cette composante de déformation et ont aussi permis
de mettre en évidence 1’effet de I’application d’une contrainte sur la cinétique de transformation.
Les propriétés thermophysiques et mécaniques en phase martensitique et austénitique des
matériaux (chaleur spécifique, diffusivité, dilatation, densité, comportement en traction) ont
été mesurées. Ces propriétés permettent la simulation du soudage des aciers inoxydables
martensitiques étudi€s. Un essai de soudage instrumenté de thermocouples permet de vérifier

la calibration des parametres de soudage et des conditions aux frontieres du modele. Cette
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simulation thermique sert d’intrant a la simulation structurale qui peut €tre validée par la mesure
des contraintes résiduelles de soudage utilisant la méthode du contour.

Ces avancées permettent une prédiction plus réaliste des contraintes résiduelles et ouvrent la
voie a une meilleure compréhension de I’effet des contraintes résiduelles sur la propagation des
fissures de fatigues et sur I’optimisation des procédures de soudage pour améliorer la durée de

vie des turbines hydrauliques.



RECOMMANDATIONS

Cette these représente 1’aboutissement d’un travail mené sur plusieurs années. Bien que de

nombreux objectifs aient été atteints, certains aspects mériteraient encore d’étre approfondis

afin d’améliorer la représentation du comportement des matériaux dans le contexte du soudage

d’aciers 13Cr-4Ni. Voici quelques pistes pour poursuivre ces recherches :

Les développements nécessaires a I’intégration des transformations de phases et de la
plasticité de transformation ont été ajoutés au logiciel de simulation du soudage. Toutefois,
certains ajustements restent a effectuer pour finaliser les validations. Il est donc recommandé
de compléter I’implantation.

La calibration des sources de soudage représente un travail fastidieux. Le contexte de
la présente étude demandait de déterminer avec précision les parametres permettant la
simulation des historiques thermiques mesurés. La définition d’une seule source aurait
été préférable, mais la définition de trois sources de chaleur a été nécessaire pour obtenir
des résultats satisfaisant comparables aux mesures expérimentales. Il est recommandé de
développer une stratégie intégrant des outils d’optimisation pour la définition de parametres
des sources de chaleur.

Les effets de la viscoplasticité n’ont pas été pris en compte dans ce travail. Cette hypothese
simplifiait un probleme trés complexe avec la prise en charge des transformations de phases
et de la plasticité de transformation. L’hypothese est cependant 1€gitime dans le contexte du
soudage. Considérer les effets de la viscoplasticité dans le modele constitutif permettrait de
simuler la redistribution des contraintes résiduelles lors du traitement thermique post-soudage.
La distribution de contraintes ainsi obtenues correspondrait a celles des turbines nouvellement
fabriquées lorsqu’elles sont exploitées, apres un traitement thermique post-soudage appliqué
sur la roue entiere.

Lors du traitement thermique post-soudage des aciers 13Cr4Ni, la température atteinte

et la durée du temps de maintien favorise la formation d’une austénite retenue, stable a
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température ambiante. Cette austénite permet entre autres d’augmenter la résilience de
’acier. Le développement de modeles constitutifs intégrant la stabilité de 1’austénite retenue
améliorerait la justesse des simulations (Hosseini et al., 2024).

* Dans ce travail, une loi de mélange proportionnelle aux fractions des phases est considérée
pour le calcul des propriétés thermophysiques des matériaux. Cette loi de mélange peut
aussi constituer une premiere approximation pour les propriétés mécaniques. Des travaux

devraient étre dirigés afin de valider cette hypothéese.



ANNEXE I

DESSIN DE FABRICATION DE LA PLAQUE INSTRUMENTEE POUR LE SOUDAGE
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ANNEXE II

COMPARAISON DES PROFILS THERMIQUES MESURES ET SIMULES POUR
CHACUN DES CORDONS
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Figure-A II-1 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #1
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Figure-A II-2 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #2
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Figure-A II-3 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #3
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Figure-A II-4 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #4
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Figure-A II-5 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #5
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Figure-A II-6  Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #6
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Figure-A II-7 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #7

1100

1000

900

800

700

600

500

Temperature, °C

400

300

200

100
7910 7920 7930 7940 7950 7960 7970 7980 7990 8000
Temps, s

Figure-A II-8 Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #8
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Figure-A II-9  Comparaison des historiques thermiques simulés et
mesurés aux thermocouples d’intéréts lors du soudage du cordon #9
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