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CHAPITRE 1

PREAMBULE ET JUSTIFICATION DE
CE TRAVAIL




Dans le dormaine de la métallurgie, 1’étude de 1a solidification rapide est récente. Duwez et
al. [1, 2], en 1960, sont les premiers & avoir montré que les métaux peavent posséder des
propriétés nouvelles griice 4 nne solidification rapide. Suite & leurs travaox, une multitnde
d’émdes ont £1€ effectuées, soit pour mettre en évidence et comprendre les différents
phénoménes observés lors d'une solidification rapide (création de nonveiles phases,
diminution de 1a taille de grains, de la ségrégation chimique, ...}, soit pour caractériser les
propriétés de cette nonvelle classe de métaux (comportement mécanique, résistance  la
corrosion, comporiement magnétique, ...). Ces études ont €1é possibles grice an
développement de nombreux procédés de solidification rapide, notamment 1’atomisation,
la solidification par contact d’un puits de chaleur, la solidification résultante d"une fusion
superficielle. 1) est possible de regronper toutes les microstructures observées lors de ces
étndes en deux classes de microstructures bien distinctes, colounaire ou €quiaxe.

- La microstructure colonnaire est cé.ractéﬁsée par une croissance dans un gradient
thermique Gy, positif od le flux de chaleur est anti-paralléle & la direction de
croissance. Dans ce cas, le flux thermique résultant de la solidification est évacué
par le métal solide.

- La microstructure équiaxe est elle caractérisée par nne croissance dans un gradient
thermique Gy, négatif. Dans ce cas, le flux de chaleur est parallle A la direction de
croissance et le flux thermique résultant de la solidification est évacué par le métal
liguide.

Le type de microstructare (colonnaire oo éqniaxe) est ainsi conwdlé par le signe du
gradient thermique Gy, dans lequel la croissance s’effectue. Dans le cas ol le gradient
thermique Gy, est globalement positif, nous allons démontrer dans ce travail qu’il est
possible, en provoquant une forte germination hétérogeéne, de superposer & ce gradient
thermique Gy, positif un gradient thermique Gy, localement négatif permettant la
formation d’une microstructure équiaxe.

L2 techmique de fusion par laset, ainsi que celle de la rempe rapide sur roulean (“melt-
spinning”) sont deux procédés de solidification rapide dans lesquels le gradient thermigue
Gy, est globalement positf. Nous montrons dans ce travail gu'il existe une alternative aux
microstructures colonnaires nsuellement observées dans ces denx procédés, En effet, en
provoqoant une germination hétérogene dans le bain liquide, il est possible de créer un
gradient thermique Gy, localement négatif responsable de la formation d’une
microstructure équiaxe. De ce fait, nous établissons qu’il est possible, grice a 1a maftrise
de la germinarion hétérogene, de controler le type de microstructure d’un métal en
utilisant un procédé de solidificaton rapide dans lequel le gradient de températre Gy, est
positif.



Le contrdle du type de microstructure (colonnaire on €quiaxc) lors d’une solidification
rapide effectuée par un procédé possédant un gradient de température Gy, positif est e
sujet principal de ce travail. Cette étude n'est pas fondamentalement nouvelle: en efiet,
plusieurs études identiques ont i€ effectuées notamment dans le domaine de la
métallurgie des sondures (Turnbull et al. [3), Petersen [4] ainsi que Ostrowski et Langer
[5]) dans le but de contrbler le type de microstructure afin d’augmenter les propriétés
mécaniques des cordens de soudure. Cependant, en opposition 4 ces recherches
antérieures, c¢ travail donne des conditions suffisamment précises permettant d'avoir un
contrdle réel du type de microstructure.

Une simnlation nomérique a €t€ développée afin de pouvoir caractériser les mécanismes
contrdlant une microstructure équiaxe obtenue lors d'un procédé de solidification rapide
donnant usucilement une microstructure cotonnaire (fusion superficielle par laser). Cetee
simulation, en se basant sur la distribution de température lors d’une fusion laser, permet
de déterminer les principaux paramétres déterminant la taille de la microstructure équiaxe.
Elle permet anssi de connaitre des variables importantes comme par exemple 1’angle de
mouillabilité que doivent posséder les inocnlants afin de permettre la germination
hétérogine des grains équiaxes.

Grice A la solidification de plosicurs alliages différents, en vdlisant deux procédés de
solidification rapide donnant usuellement des microstructures colonnaires, nous allons
démontrer dans ce travail que cette microstructure n'est pas la senle qu’il soit possible
d'obtenir en utilisant cette classe de procédés et qu'en respectant des conditions bien
précises, il est possible d'obtenir des microstructures équiaxes. De plus, par le biais
d'une simnlation numérique, nous allons pouvoir caractériser exactement les paramétres
contrdlant la taille d'une microstructure équiaxe lorsque les conditions inhérentes A
I’obtention d'une telle microstructure sont remplies.



CHAPITRE 2

INTRODUCTION




Le but de ce chapitre d'introduction est de présenter quels sont les paramétres physiques
permettant de décrire 1a solidification rapide d’un métal,

§ 2.1 _ INTRODUCTION A LA SOLIMFICATION

La solidification des métaux se définit en toute généralité comme la transformation de
phase permettant le passage du méeal liquide au métal solide. Bien que Je phénomeéne de la
solidification soit un phénomeéne universellement connu ('exemple le plus courant étant la
solidification de l'cau en glace & la tempérawre de 273,15 K), le fait que le métal
composant toute pidce métallique, 2 quelques exceprions prés, ait été solidifi€ au moins
une fois lors de sa fabrication 1'est beaucoup moins. La solidification est utilisée en effet
$oit pour obtenir un lingot, un produit semi-fini (profilés, poutres, fevillards, ...) ou
directement la pigce dans son état final.

Dans tous ¢as, il est exwémement imporiant de comprendre avssi exactement que possible
quels soat les processus interveaant lors de la solidification afin de pouvoir maitriser la
microstructure de la pidce obtenue, En effet, la micrestructure acquise par la pidce au
cours de sa solidification représente “sa mémoire” et il peut &re extrémement difficile,
voire wtalement impossible dans certains cas, d’effacer complétement cette “mémoire”.
Comme il existe une correspondance directe entre la microstructure de la pidce et ses
propriétés mécaniques, il est aisé de comprendre I'importance de la solidification.

Eu se solidifiant, le métal restitue & 1’environnement la chaleur qu'il a emmagasinée lors
de sa fusion (chaleur latente L ainsi que !a chaleur spécifique ¢, du métal liquide) sous la
forme d’un flux thermique. Pour un métal donné, la microstructure est principalement
contrélée par la capacité de ’environnement 4 absorber le flux thermique résultant de la
solidification. La vitesse 4 laquelle ce flux thermique est évacué dépend essentiellement
des deux variables que voici: ‘

- De la quantité de chaleur & évacuer, donc de la masse de métal liquide 3 solidifier.

- Du coefficient de transfert de chaleur entre le métal liquide et 1'eavironnement,
P’environnement &tant définit comme le miliew dans lequel le transfert de chaleur
5 effectue.

Ea jouant avec ces deux variables, il est possible d'obtenir des vitesses de
refroidissemnent T trés différentes. En suivant Anantharaman et Suryanarayana [6], la
vitesse de refroidissement T peut varier de dix-huit ordres de grandeur euntre les vitesses
les plus lentes (T =~ 100 Ks! pour la coulée de trés grandes pidces dans des moules de
sable) et les plus rapides (T ~ 1012 5! pour Ia solidification rapide de quelques milli-
grammes de métal). En fonction de cette trés grande gamme de vitesse de
refroidissement, la microstructure d’un alliage varie fortement, aotamment au niveau de
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sa taille. Une manitre simple de relier 1a taille d¢ Ia microstructure & la vitesse de
refroidissement est d’employer une approche semi-empirique développée notamment par
Mehrabian [7]. 11 est possible en effet de relier une dimension caraciéristique de la
microstructure A (A pouvant étre 1a distance entre les branches secondaires des dendrites
dans l¢ cas J’allinges dendritiques) 2 la vitesse de refroidisseme'nl T de la manitre

subvane:
. I
A =aT 2.n
avec aab deux constantes dépendantes do meétal et
de son mode de solidification,

Cette approche a €1€ conramment wtilisée pour estimer des vitesses de refroidissernent lors
de la solidification rapide en se basant sur des mesures effectnées dans le domaine de la
solidification conventionnelle. Cette relation doit cependant étre utilisée avec précaution,
car elle donne des résultats fiables mrigquement dans le domaine de wvitesses de
refroidissement dans lequel les constantes a et b ont ét€ déterminées. Des résultats
extrapolés sur une grande gamme de vitesses de refroidissement peavent &tre totalement
faux, car les mécanismes contrblant la taille de 1a microstructure dépendent également de
la vitesse de refroidissement.

Suivant les vitesses de refroidissement T ntilisées, Boettinger et Coriell [8) montrent gu'il
est possible de définir quatre domaines distinets de vitesse de refroidissement possédant
chacun un mode de conudle de la microsiructure différent. Ces quatre modes sont les
suivanis:

- Equilibre diffusionnel complet (T = 0 Ks'! }
Cet état est un état 4’ équilibre complet et il représente un état hypothétique de la
solidification. I correspond & la limite inférieure des vitesses de refroidissement et
il est caractérisé par une absence totale de gradient aussi bien chimique que
thermique.

- Equilibre local d I interface solide - liquide (100 ks < T < 107 Ks7!)

Cet &tac correspond aux conditions standards de solidification. En raison de
I"évacuacon du flux thermique, le systéme ne sc trouve naturellement pas dans un
érat d’€quilibre global. 1l existe néanmoins un équilibre local des potentiels
chimiques 2 I"interface de la solidification permenant de caractériser cette interface
en se basant sur le diagramme d'équilibre.

- Eguilibre métasabie lacal & I'interface solide - liquide (10 Ks”'< T < 10° Ks7/)
Cet é1at est tréts similaire & I’état précédant (il existe toujours un équilibre local des
poteaticls chimiques & l'interface solide - liquide); mais dans ce cas, 1'équilibre
prend en considération également des phases métastables. Un exemple classique est
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la transition fonte grise - fonte blanche (équilibre stable - équilibre métastable) ayant
lie lors d’ane angmentation de la vitesse de refroidissement.

- Perte d équilibre A I'interface solide - liguide (10° Ks™'< T <1012 ks7)
C’est le domaine de ]a solidification rapide of il n’existe plus d’équilibre local &
I'interface solide - liquide, Dans ce cas, 1’équilibre des potenticls chimiques &
I'interface n’est plus assuré. Pour cette raison, des microstructures nouvelles (hors
€quilibre) peuvent se former.

Cette classification des domaines de solidification permet de se rendre compte de la perte
progressive de 1'état d’équilibre av fur et & mesure que la vitesse de refroidissement
augmente. Dans le cas oh 1'équilibre 4 Iinterface est rompu, les mictostructores se
formant ne sont pas stables. Cette instabilit€ peut &tre telle que ce type de solidification
permet, par exemple, de produire des verres métalligues.

Nous avons donné des gammes de vitesses de refroidissement T pour chaque domaine de
solidification extrémement vastes, car il n’est pas possible de définir des valeurs
universelles pour tous les types d’alliages. En effet, ces vitesses de transition dépendent
fortement des caractéristiques (physiques, chimiques, cinétiques, themmodynamiques, ...)
de I'alliage en guestion. Une illustration de cette grande variabilit€ dans les vitesses de
refroidissement critique entre les différents domaines est donnée par Davies [9] qui
montre que la vitesse critique de refroidissernent pour former un verre métallique est
extrémement variable. Il donne, par exemple, les deux valeurs suivantes:

- T=10%Ks! pour des alliages de PdCuSi.
T=10""ks"! pour du nickel contenant des impuretés.

Cet exemple montre que Ja vitesse de refroidissement T n'est pas un paramétre permettant
4 1ui senl de caractériser les différents mode de solidification. En effet, dans le cas d'une
solidification colonnaire, 1a vitesse de refroidissement T est définie comme étant le
produit du gradient thermique Gy, par la vitesse de solidification V. Comme nous le
verrons, ce sont ces deux paramétres (Gy, et Vo)) qui contrdlent principalement le mode
de solidification,

Par contre, la vitesse de refroidissement T est un paramétre important, comme le montre
I’exemple ci-dessns, dans le cas des alliages amorphisables. En effet, en se basant sur
une approche cinétigne, il est possible de définir une vitesse de refroidissement critique T
nécessaire pour amorphiser un alliage donné.

Aprés cette rapide introduction 2 la solidification, nons allons examiner quels sont les
avantages de la solidification rapide vis-i-vis de la solidification conventionnelle.



£22 LA SOLIDIFICATION RAPIDE

Enp raison de la perte d’équilibre 3 Vinterface solide - liguide lors de la solidification
rapide, les microstructures obtenues lors de ce type de solidification penvent présenter
plusicurs avantages par rapport aux microstructures obtenues lors d"une solidification
conventionnelle. En excluant les verres métalliques, Cahn [10] montre que les principanx
avantages de la solidification rapide sont les snivants:

- Extension de la solubilité d I état solide
Dans ke cas ol 1a précipitation de 1'élément sursaturé est contrblable, cette extension
permet d’obtenir des nouveaux alliages pouvant posséder des propriéiés
mécaniques trés intéressante en raison de la présence d’un grand nombre de
précipités jouant le role de barritres au mouvement des dislocations,

- Diminution de la wille de grain
Cette diminution, en se basant sur des considérations de Hall-Petch, permet
d'augmenter les propriétés mécanigues de 1'alliage.

- Réduction de la taille de la micro-ségrégation
Cette réduction permet d’obtenir des alliages possédant une meilleure homogénéité
chimique. Cette meilleure homogénéité chimique pent soit étre provoquée
simplement par la dimipution de la taille de la microstructure, soit par une
solidification hors équilibre oi la composition se rapproche de I’homogénéité totale.
11 est possible de cette mani2re d’angmenter 1a résistance 2 la corrosion de ces
alliages.

- Formation de nowvelles phases métastables
Cette formation de phases métastables permet d'obienir des nonveanx alliages
pouvant posséder des propriéiés intéressantes.

La section 2.1 nous & montré que la vitesse de refroidissement T ne permet pas de définir
les domaines de transition enire tes quatres modes de solidification. Une des approches
possible pour caractérises le domaine de la solidification rapide a £16 développée par Aziz
[11). Ce modile se base sur la perte progressive de }'équilibre local 3 I'interface solide -
liquide lors de I"augmentation de la vitesse de la solidification V_ et il permet de calcnler
la vitesse de solidification nécessaire pour atteindre le domaine de la solidification rapide.
Dans le domaine de la solidification conventionnelle oi il existe nn &quilibre focal, ce
dernier est caractérisé par un coefficient de partage X d'équilibre qui est définit par
rapport au diagramme de phases de 1'alliage de la maniére suivante:
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K = o (22)
avee €, la concentration du solidns.
¢ la concentration dn lignidus.

Dans Je cas d'nne sclidification extrémement rapide, la vitesse de solidification est telle
que les atomes ne peuvent pas se réarranger lors du passage de front de solidification et
on parle dans ce cas d’une solidification sans ségrégation, car la composition chimigue du
métal liquide est identique A celle dn métal solide. Ponr ce type de solidification, le
coefficient de partage est par définition égal 4 1. Le modgle d’Aziz [11] donne nne
relation permettant de définir un coefficient de partage hors équilibre K, de la maniére

suivante:

24 Vo1
K + (—-——Dn )

K, = ————+ (2.3)
1+ A V:ol
Dll
avee K le coefficient de partage d’équilibre.
Y I'épaisseur caractéristique de Dinterface.
Vol la vitesse de solidification.
D, 1a diffusivité 4 I’interface solide-liquide.

Le rapport (8, Vg, / D,) représente le rapport entre la vitesse de solidification V) et la
vitesse de diffusicn 4 I'interface (D, / &,); ce rapport adimentionnel peut étre définit
comme un nombre de Péclet. La figure 2.1 montre 'évolution du coefficient de partage
K, selon 1’approche d’Aziz en foncticn de ce nombre de Péclet en prenant 0,001 comme
valenr initiale (valeur d’équilibre) ponr K. Cetie valenr correspond au coefficient de
partage des alliages Fe - B (Voroshnin et al. [12]).
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Figure 2.1: Evolution de coefficient de partage K, en fonction du
nombre de Péclet selon le modéle d*Aziz.

Cette figure 2.1 montre que la perte d’équilibre intervient quand le nombre de Péclet est
supérieur & 0,001 environ. En prenant des valeurs caracténstiques pour les alliages Fe-B,

nous avons:
- Epaisseur caractéristique de linterface solide - liquide: 8, =1nm
- Diffusivité A Pimerface: D, =2,7-10° m%!

Ces deux valeurs permettent ainsi de définir quelle doit étre la vitesse de solidification afin
que I'équilibre & linterface solide - liquide soit rompu. Le calcul montre que le domaine
de la solidification rapide commence, pour ce type d’alliage, quand la vitesse de

solidification V, est supéricure & 3 mms! environ.

Le modele d'Aziz permet ainsi de définir sans équivoque si un méral est solidifié
rapidernent ou non. Remarquons cependant que le coefficient de partage cinétique K, ne
doit pas étre nécessairemnent €gal 4 1 pour obtenir une solidification sans ségrégation. En
effet, comme 1'ont montré Mullins e1 Sekerka {22], une croissance plane (sans
ségrégation) cst possible & une vitesse inféricure A celle qui est prévne par le modile
d’Aziz. En effet, quand la vitesse de solidification Vg atteint une vitesse appelée vitesse
de stabilité absolue Vg, la distance de diffusion devient égale 3 1a distance de capillarité.
L’égalité de ces deux distances £limine la force motrice permettant le développement des
instabilités et donne ainsi lieu & une croissance sans ségrégation.
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Afin de décrire quelles sont les techniques expérimentales permetiant &’obtenir des
vitesses de croissance compatibles avec la solidification rapide, regardous la continuité
des flux thermiques 2 1'interface métal solide - métal liquide lors de la solidification. Le
flux thermique dans le métal solide est £gal 4 la somme du flux thermique dn métal iquide
et de celui libéré par la chaleur latente de la solidification. Mathématiquement, nous

avons.:

1
KsGih = K]Glh + LVap 2.4)

avec  Kgetky  les conductivités thermiques dans les

phases solide et liquide.

G:h et G:h les gradients thermiques dans les phases
solide et liquide.

L la chalgyr latente,

Vo la vitesse de solidification.

p 1a densié.

En supposant que les deux conductivités soient égales, nous pouvons écrire:
wl = = (Glh G h} 2.5

Ainsi, pour imposer une vitesse de solidification suffisamment élevée pour solidifier un
métal rapidement, deux approches sout possibles:

Pour ce faire, la chaleur est évacuée dans un substrat possédant une wés bonne
conductivité thermique. Il existe principalement deux techniques expérimentales
différentes permettant d’obrenir des vitesses de solidification compatibles avec la
solidification rapide. Ces deux techniques sont les suivantes:

- Les troitemenis de sarface
Dans cette approche, la source de chaleur permettant la fusion superfici¢lle peut
étre soit un laser, un faiscean d’électrons, une torche plasma, .... Le gradient

thermique €élevé dans le métal est assuré grice 3 la trés bonne conductivité
thermique des métaux.
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Le nombre de techniques ol le métal liquide est solidifié par un puits de chaleur
(généralement uue masse importante de cuivre) est nombreux. Les plus
couramment utilisées sont celles oii le métal liquide est solidifié sous Ia forme
d'un ryban ou d'une bande au contact d"une rouc cutrainant le métal liquide.

Il est possible de solidifier rapidement un métal de cette maniére grice aux
différentes méthodes d’atomisation. Dans ces demitres, le métal liquide est mis
sous forme de gourrelettes et refroidit sous 'action d'un fleide caloporteur (He, N,
Hy0, ...

Schématiquement, nous pouvons présenter ces deux approches comme suit:

EQUIAXE
Liquide | Sofide | Liquide
" {
L e :
2 2
[ o
1 B
E E
E [
G, <0
0
Distance Distance
Figure 2.2: Vue sché¢matique des deux approches pouvant donner une

solidification rapide.

Ces deux approches peuvent étre différenciées par le signe de leur gradient thermique.
Dans ie cas o le flux de chaleur est évacué par la phase solide, la croissance est anti-
paralltle A ce flux et insi la croissance s’cffectue dans un gradient de température positf;
on définit ce type de croissance comme étant colonnaire, Dans le cas oil Ic flux de chaleur
est évacué par la phase liquide, la croissance est paralleie A ce flux, cc qui impose un
gradient thermique négartif. Dans ce cas, on décrit ce type de croissance comme érant
équiaxe,
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Dans le cadre de ce ravail, nous avons employé deux méthodes de solidification rapide
provoquant une microstructure théoriquement colonnaire. Ces deux méthodes sont le
traiternent de surface par laser, aiusi que la trempe rapide sur rouleau (“melt-spinning™).
Nous reviendrons en détail sur ces deux méthodes dans le troisidme chapitre présentant la
partie expérimentale de ce travail.

Cette section montre quels peuvent étre les avantages de la solidification rapide vis-2-vis
d’une solidification conventionuelle. Cependant, comme dans e cas d'une solidification
conventjonnelle, le contrdle de 12 microstructure est une condition sine qua non si on veut
pouvoir profiter des potentiabilités que la solidification rapide offre. Un contréle précis de
la microstructure peut se faire uniquement si il est possible de maitriser parfaitement les
différents aspects de la solidification. La section snivante présente les trois aspects
fondamemaux d’une solidification et montre quels som les facteurs intervenant dans une
solidification, qu’elle soit conventionnelle ou rapide.



§ 23 ANALYSE DE LA SOLIDIFICATION

Les trois aspects fondamentaux intervenant dans Ia solidification sont les snivants:

- La germination est généralement la premidre étape de 1a solidification permettant la
création des premiers germes de métal solide dans 1a phase liquide.

- La croissance est généralement la deuxidme étape dans laquelle les germes se
transforment en grains et croissent librement dans le métal liquide. Dans certains
cas, comme par exemple la solidification colonnaire par laser, la solidificarion ne
nécessite pas de germination ct elle débute dans ce cas directement par la phase de
croissance.

- Finalement, une fois que les prains se rencontrent, leur croissance n'est plus libre;
cetie étape termine la solidification des métaux.

Nous allons regarder succinctement ces trois étapes afin de mettre en évidence quels sont
les paramétres fondamentaux sur lesquels il faur agir pour contrbler la microstructure
d’'un métal se solidifiant.

§ 231 1 N

La solidification étant une transformation de phase, la transformation métal liquide - métal
solide peut se décrire en utilisant une approche thermodynamique. Dans le domaine
métallurgique, la variable thermodynamique la plus couramment utilisée pour déerire la
stabilité d'nn systéme est 1'énergie libre de Gibbs G; cette variable est définie griice 3 la
relarion 2.6.

G =H-TS (2.6)
avec H I"enthalpie.

T la température.

S I'entropie.

A tempéraiure et pression constantes, la stabilité d'vne phase est maximale quand son
enthalpic libre de Gibbs est minimale. En utilisant cetie approche thermodynarnique et en
étayant son raisonnement en se basant sur la quantification des fluctuations aléatoires
dans un systdme métallique ayant une température inférieure 3 la température d'équilibre,
Turrbull [13) donne en 1949 une expression permettant de calenler la fréquence de
germination de la phase solide dans le cas d’une germination homogene.
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* #
kT AG +AG
Thom = Nuome - “P(‘ kT ] @n

avec  Nyome  lenombre de sites de germination
(nombre d’atomes).

k la constante de Boltzmann,
h la constante de Planck.
AG" I'énergie libre de Gibbs critique

pour former un germe,
AG* I"énergie libre de Gibbs pour transférer
les atomes 2 Vinterface.

La germination homogene est définie comme étant une germination dans laquelle les
germes se forment spontanément A I'intérieur dun systéme d’une manidre aléatoire sans
I'aide de facteurs exwéricurs. Cette relation 2.7 peut s¢ simplifier en introduisant Ia
contribution de I’énergie libre de Gibbs de transfert d"atomes  I’interface AG" dans un
coefficient de diffusivité d'interface Dy, définit de la manire snivante (Uhlmann et al.

[14]):

]
2kT AG
D, = a Texp(—ﬁ) 2.8)
avec gy le diamétre atomique.
En groupant les relations 2.7 et 2.8, nous obtenons la relation 2.9.
N yome D AG”
Lhom = nmm; 2 CXP( kT ] (2.9)

L’enthalpie libre de Gibbs critique AG" pour former un germe se calcule aisément en
effectuant un bilan des énergie libres de Gibbs intervenant lors de la formation d’un
germe. Ce bilan comprend deux termes:
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- Un terme volumique exprimant upe diminution d'énergie libre de Gibbs
proportionnelle A 1a différence d"énergie libre de Gibbs AG,, entre 1a phase solide et
liquide.

- Un terme surfacigue exprimant 1'augmentation de ’énergie libre de Gibbs provoqné
par 1’énergie de ['interface gy metal solide - métal liquide.

Mathématiquement, ce bilan s’écrit:

4n 3

8G = F 174G, + anryy 2.10)

L*énergie libre de Gibbs critique AG" pour former un germe s'obtient en calcnlant le
maximum de ce bilan. En dérivant cette équation par rapport an rayon r, nous obtenons:

AG' = D% JsL_ 2.1

Cette équadon montre que I'énergie de Vinterface Y5y, ainsi que la différence d'énergie
libre de Gibbs AG,, entre la phase solide t 1a phase liguide sont les deux paramétres
critiques contrdlant la fréquence de germination homaogéne. Ces deux facteurs sont
particnlidrement irportants, car ils interviennent dans le facteur exponentiel de I'équation
2.9 penmettant de calculer la fréquence de germination homogéne.

Les relatons développées jusqu'ici décrivent nniquement la germination homogéne, qui
est caractérisée par le fait qu'elle se déroule sans 1'aide de facteurs extérienrs comme par
exemple les parois du moule, la présence d'impuretés dans le bain liquide. Dans le cas o
ces éléments extérienrs interviennent dans le mode de germination, on parle de
germination hétérogéne. Dans ce cas, en snivant Hollomon {15] et en introduisant
également le coefficient de diffusivité & ['interface Dy, la fréguence de germination
hétérogéne s’écnit de la maniére suivante:
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1

N, D, AG’
e =~ exp(-—ﬁ— f(¢)) (2.12)
ag

aver  Ngge le nombre de site de la germination
hétérogine.,
fi$) 1a fonction de mouillabilité,

Eu comparant les équations-2.9 et 2.12, les deux seules différences entre les fréquences
de germination homogdne et hétérogene est la diminution du nombre de site de
germination davs le cas hétérogéne (Nyome >> Niie), dinsi goe I’apparition pour cette
gemmination hétérogéne d'une fonction de mouillabilité £(¢) intervenant dans le facteur
exponentiel de 1’équation 2.12. En suivant Hollomon [15], cette fonciion de mouitiabilité
f(¢) s*écrit:

f(9) = 0,25 (2+cosd) (1-cosd)® (2.13)
avee ¢ I'angle de mouillabilité.

L’angle de mouiliabilité ¢ dépend de la forme d'équilibre des trois phases contenues dans
le systeme (inocolant, métal solidifié er métal liguide). Cette situation est décrite par la
figure 2.3.

Métal liquide

Méal solide

e e
m ns
Incculant
Figure 2.3: Situation géomérique lors de la germination hétérogéne.
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L'équilibre des forces permet, en projetant les tensions de surface sur le plan de
I'inoculant, de définir I'angle de mouillabilit ¢ de Ja manigre suivante:

cos 6 = JL_ s ‘ (2.14)
T
avec Yo I'énergie de I'interface inoculant - métal
liquide.
Tis I'énergie de I'interface inoculant - métal
solide.
YL I'énergie de I'interface métal solide -
méal liquide.

Remarquons que la composante verticale de yg n'est pas compensée dans cette

approximation. La figure 2.4 monue la variation de cette fonction de mouillabilité avec
I"angle ¢.

10 "

0.8+
06

04F

Fonction de mouillabiliié

021

D D 93 1 [l -
"o 45 %0 135 180
Angle ¢

Figure 2.4: Variation de la fonction de mouiilabilité en fonction de
'angle ¢ de mouillabilité.

Cette figure 2.4 monimre l'influence primordiale de 'angle de mouiliabifité ¢ sur 1'efficacité
de la germination hétérogéne. Quand la mouillabilité du systéme est bonne {§ petit), la
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fonction de mouillabilité permet de réduire énormément 1'énergic libre de Gibbs critique
pour former un germe. Dans le cas ol 1a mouillabilité ¢st parfaite (¢ = %), 1'énergie libre
de Gibbs pour former un germe est nulle et 1a germination est spontanée; par contre, dans
le cas ob 1a mouillabilité est nulle (¢ = 180°), I'énergic libre de Gibbs critique pour former
un germe d’une manidre hétérogene est identique & celle nécessaire pour former un germe
homoggnement.

1] est ainsi possible de grouper les deux fréquences de germination en une et une seule
éguation. Dans ce cas, nous avons:

Ngo D, AG’
1= 3 exp( — f(q:)) (2.15)
ap
avec Ny le nombre de site de gerrnination
No = Naiome dans le cas homogéne
Np = Niije dans le cas hétérogine.
fid) la fonction de mouillabilité

[f(®) = 1 dans le cas homogéne,
0<f(d)<1 dans le cas hétérogne].

En ayant groupé les expressions permettant de calculer les fréquences de germination
homogene et hétérogéne, nous pouvons ainsi metire en évidence quels sont les deux
principaux paramétres exergant le contrble de 13 germination:

- Le premier facteur est 'angle de mouiltabilité $. Comme le montre la figure 2.4,
une faible valeur de cet angle permet de diminuer considérablement 'énergie libre
de Gibbs critique pour former un germe et influence ainsi grandement le
phénomene de la germination.

- Le denxigme facteur important est le nombre de sites de germination Ng. Dans le
cas d'une germination hétérogene ayant lieu 2 mouillabilit€ constante, une variation
importante de ce nombre de sites influence notablement le phénomene de la
germination.

Avant de regarder quelle est 1’influence d’une solidification rapide sur la germination telle
qu’elle est présentée jusqu’ici, il faut remarquer que le caleul de g1, et de AG,, peuvent
présenter quelques difficultés. En cffet, la tension de surface ¥gy st une valeur difficile 2
estimer et il n’est pas du tout siir que la tension de surface Y5 d'un genme critique ayant
une taille d’une dizaine de nanometres soit la méme que celle mesurée expérimentalement
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pour un échantillon de composition identigne, mais de taille macroscopique (Jayaraaman
et al. [16]). Dans le cas de AG,, des valeurs expérimentales de cetie différence d’énergie
libre de Gibbs AG,, entre la phase solide et liquide sont extrémement rares. Les valeurs de
ces deux variables employées lors du calenl de AG' proviennent de modgles donnant des
valeurs pouvant &tre sujettes i caution.

Dans le cas o la vitesse de refroidissement T est importante, 1a formation des germes
peut ne pas étre instananée &t nécessite un certain temps d’incubation ;.. Comme le
montre Kelton et Greer [171], ¢e temps d’incubation 1;,, peut influencer notoirement la
germination de certaing alliages lors de leur solidification rapide. Dans ces cas, les
modgles classiques de germination présentés ci-dessus surestiment la fréquence de
germination. Bien que ce phénomine puisse influencer la solidification des alliages
éwudiés dans le cadre de ce travail, nous n’en avons pas tenu compte en raison des
grandes difficuités A estimer précisément ie temps d’incubation 5, pour des alliages
mézalligoes.

Les relations développées dans cetie section 2.3.1 seront utilisées lors de 1a simulation de
la microstructure équiaxe obtenue lors d’an traiternent laser afin de pouvoir estimer, en
ajustant 1a distribution simulée afin qo’elle corresponde 2 la simulation expérimentale, le
nombre de sites de germination Ny ainsi que ’angle de mouillabilité §. Ces relations
periettront ainsi de mieux comprendre quels sont les mécanismes contrdlant la
germination et quel est leur véritable influence sur la solidification.

§ 232 La croissance

La croissance est généralement la denxizme étape de la solidification, Elle débute dés que
la germination a eu lien et elle transforme les germes ayant des tailles critiques en grains.
Afin de quantifier la croissance, deux approches bien distinctes sont possibles. Nous
allons les décrire en quelques mots afin de justifier I’approche choisie dans le cadre de ce
travail. Ces deux approches sont les suivantes:

p

- i ntrdl n
Ce modzle développé initialement par Turnbull [18) posséde I'avantage d'étre

extrémement simple. En effet, 1a vitesse de croissance V p,;s des cristanx s’écrit de
Ja manidre suivante:



| AG
VYerois = T Viimite [l - CXp (' kTv ):| (2.16)

avec f la fraction des sites atomiques possibles
pour la croissance (f = | pour les
i structures cristallines simples).
Vimie L& vitesse maximale de croissance des
cristaux.
AG, 1a différence d'énergie libre de Gibbs
entre la phase liquide et solide.

Deux cas limites sont possibles pour la vitesse maximale de croissance des cristax,
Le premier suppose que cette vitesse est contrdlée par la diffusivité Dy définie
comine étant la diffusivité A I'interface métal liquide - métal solide. Dans ce cas,

nous avons:

Dn
Vimie = o

@17
Le deuxiéme cas limite suppose que Vi est identique A [a vitesse du son dans le
métal liquide. Dans ce cas, ce sont les collisions interatomiques qui limitent la
vitesse de croissance el cette vitesse st considénée comme étant la vitesse maximale
de croissance pouvant étre aticinte.

La premizre difficuité de cette approche provient du choix de la vitesse maximale de
croissance des cristaux Vi En toute généralité, il est raisonnable de supposer
que la solidification d’alliages est contrlée par la diffusivité D, tandis que dans le
cas de la solidification de métaux purs, la vitesse maximale de croissance est
identique 2 la vitesse du son. Dans le cas d*alliages Fe - B, Spaepen et Lin [19]
onl moniré que la concentration en bore A laquelle la transition entre ces deux cas
limites est observée peul étre aussi €levée que 5% atomique. Dans le cas d'alliages
ayant cette concentration en bore, comme ¢’est le cas de la plupart des alliages
raités dans ce travail, le choix de la vitesse Vi, peut &tre ainsi délicat.

La deuxieme difficulté e1 principale limitation de cette approche est qu'elle suppose
une croissance polymorphique (aucune modification de la composition chimique
entre 1a phase liquide et solide quelle que soit la vitesse de croissance de
I'interface). Ce type de croissance est possible uniquemnent au-dessous de la
température Ty 2 laquelle ’énergie libre de Gibbs du métal liquide est identique 2
I’énergie libre de Gibbs du métal solide. Ce type de croissance est observé
notamment dans le cas d’une solidification extrémement rapide ob le coefficient de
partage cinétique K, atteint sa valeur limite (K, = 1). Cette croissance permet
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également de décrire la cristallisation d'un verre ménallique (Kbster [20]). Par
contre, dans tous les cas ob le coefficient de partage intervenant dans la
solidification n’est pas égal A sa valeur limite, la concentration de la phase liguide
n’est pas égale & la concentration de la phase solide (cToissance avec ségrégation).
Dans ce ¢as, ¢e modgle de croissance ne permet pas de décrire la réalité,

Comme Jes microstructures observées dans cette étude montrent que la croissance
n'est pas polymorphigue, nous avons employé un modle de croissance ob le
contrble de la solidification s"effectue par des processus de diffusion.

Croi 516 Ia diffusi

Dans le cas d'une croissance dendritique, les mécanismes de diffusion contrflant la
vitesse de croissance de l'interface métal solide - métal liquide dépendent, dans le
cas d'alliages, des modes de solidification (ces derniers sont déerits par la figure
2.2). Dans le cas colonnaire, comme le fiux de chaleur résultamt de la solidification
est évacné par la phase solide, la diffusion chimique 2 la pointe de la dendrite est le
facteur contrblant cette vitesse de solidification. Par contre, dans le cas ol la
solidificadon est équiaxe, la chaleur doit &tre évacnée par la phase liquide; dans ce
cas, la vitesse de solidification est contrdlée par la diffusion chimique, ainsi que par
la diffusion thermique.

La résolution des équadions de diffusion dépend fortement de la géométrie supposée
de l'interface métal solide - métal liquide, Généralement, la points de la dendrite est
décrite comme étant un paraboloide de révolution.

Dans le cas d'unte croissance colonnaire, en résolvant 1’équation de diffusion
chimique 2 la pointe de la dendrite et en tenant compte de la limite de capillarité,
nous obtenons le comportement suivant (Kurz et Fisher {21]).
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Figure 2.5: Evolution de la vitesse de croissance d'une dendrite en
fonction de son rayon r de pointe.

La résolution de 1'équation de la diffusion chimique donne une relation entre la
vitesse de croissance de la dendrite Vpp;5 €t son rayon de pointe rge, donné par la
droite inclinée. Le rayon minimum que peut posséder 1a pointe de la dendrite est
définit comme €tant la limite de capillarité; en effet, ce rayon ne pent pas éire
inférieur au rayon d'un germe de raille critique. Ces deux limites permetient de
définir une relation entre le rayon de la pointe de la dendrite et sa vitesse de
croissance, mais ¢lles ne permettent pas de définir le conple (r4en - Vpis) ot la
croissance aurg lien. En se basant sur approche de stabilit€ développée en 1964 par
Mullins ¢t Sekerka [22], Langer et Miiller-Krumbhaar [23] montrent que le rayon
de croissance des dendrites correspond A Ia limite de stabilité d’un front plan calculé
selon 'analyse de Mullins-Sekerka. Grice & ce critdre, il est ainsi possible de
caractériser totalement la croissance dendritique en wtilisant les données
caractéristiques du champ thermique dans lequel les dendrites croissent ainsi que les
données physiques ¢t thermodynamiques de I'alliage.

Dans le cas d'une croissance équiaxe, la situation est théorignement plus complexe,
car la vitesse de croissance et conn'ﬁlé;: non sculement par }a diffusion chimique,
mais également par la diffusion thermique. Cependant, en raison de 12 grande
différence entre la diffusivité thermique o et 1a diffusivit€ chimique Dy (@ >> Dy),
il est tout-A-fait raisonnable en premidre approximation de négliger VVinfluence de la
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diffusivité thermique . De cette manire, les modeles de croissance dendritiques
peuvent érre considérés comme étant quasiment indépendants du mode de
solidification.

Dans le cadre de ce travail, nous avons employé un modéle de croissance
dendritique développé par Kurz et al. [24]. Les caractéristiques de ce modele sont
les suivantes:

- 11 se base sur une solidification colonnaire.

- Les rayons de¢ croissance des dendrites correspondent an critére de stabilité
marginale développé par Mulling et Sekerka.

- La pointe de 12 dendrite posséde une forme parabolique.

- Lavariation de la diffusivité chimique en fonction de la température est prise ¢n
considération.

- Le coefficient de partage K varie en fonction de la vitesse de croissance en
suivant le modele d'Aziz (¢.f. &quation 2.3)

Les principaux paramétres controlant, selon ce modgle, la croissance dendritique
sont les suivants;

- Le gradient thermigue Gy, dans lequel la croissance se déroule, ainsi que la
vitesse de croissance Y ;¢ des dendrites.

- Les paramétres propres de 1’alliage comme sa concentration en soluté, la pente
mjq du liquidus, le coefficient de partage K ainsi que les constantes décrivant
I'influence de la température sur Ia diffusivité chirnique.

Ce modle sera utilisé aussi bien pour connaitre la surfusion nécesszire afin que les
dendrites colonnaires croissent & une vitesse donnée que pour estimer la vitesse de
croissance des grains équiaxes, bien que ce modele ait £1é développé dans le cas
d’une croissance colonnaire.

4 4 .

An début de la solidification, les grains solides croissent dans la phase liquide sans
aucuns interaction, Une fois que la fraction solidifiée atteint une certaine valeur, les graing
commencent A interagir entre ¢ux, ¢e qui provogue une diminution globale de la vitesse 2
laquelle la transformation s’effectue. En effet, 1a croissance s”améte une fois que les
grains s¢ touchent,

En suivant I’approche développée par Avrami [25, 26] en 1939-1940, il est possible de
tenir compte de ce phénoméne en intreduisant la notion de volume unitaire étendu
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Unitaire - . i
V Erendu - C€ volame unitaire étendn est définit comme &tant le volume unitaire
hypathétigue que posséderait le sohdc si les graing pouvaient croitre sans aucone

nitaire
interaction. Ce volume unitaire VEmm pent natarellement étre supérieur & 1. En
supposant que la germination se déroule d’one mamére aléatoire dans la phase hqmdc il
taire Lnitaire
est possible de relier le volume unitaire €tendu vy E,m,u au volume unitaire réel V ey

griice 2 la relation d’ Avrami:

VUt - 1. (exp- (Vi) 2.18)

Cette relation est trés génfrale, car elle se base uniquement sur des réfiexions
géométriques et elle est indépendante de toutes considérations cinétiques ou thermiques,
La scule restriction est la snivante: les germes doivent apparaitre sur les sites disposés
aléatoirement dans 1’espace. Comme la distribution des sites de germination €5t au moins
localement aléatoire dans une solidification, cette relation d’ Avrami sera utilisée dans le
modele de simulation de Ia microstructure équiaxe afin de donner un critére permettant de
connaitre le moment ot la sclidification est compléte.

§ 234 Mi svid I _— at trilant ]
lidificati

Cernte section montre que [a solidification d’un métal liquide pent se décomposer ¢n trois
dlapes:

- Une étape de germination.

- Une érape de croissance.

- Une ¢tape de rencontre.

La microstructure obtenue lors d’une solidification dépend principalement des deux
premidres étapes, la troisiéme mettant un terme A la solidification. Pour les deax
prernigres étapes, les variables les plus importantes pour ie contrble de Ia solidification
sont les suivantes:

] -
Le mode de germination (homogéne ou hétérogéne) posséde nne grande influence

sur la fréquence de germination. Deux conditions doivent &tre réunies pour que la
germination ait lieu hétérogénement:

- Présence d*un substrat permettant le germination hétérogene (inoculant, paroi du
moule, imparetés, ....).
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- Bonne mouillabilit¢ du métal vis-2-vis du substrat afin que la germination
hétérogene puisse Etre efficace.

Ainsi, les deux principales variables congrblant la germination sont le nombre Ny de
sites de germination et 'angle de mouillabilité ¢ entre le métal solide et 1'inoculant.

- Lacroissance
En supposant que la croissance est contrdlée par la diffusion, il est possible de

grouper les variables contrblant la croissance en deux groupes:

- Un groupe dépendant des conditions dans lesquels la croissance s'effectue,
notamment le gradient thermique Gy, et la vitesse de croissance Vegis.

- Un groupe dépendant de 1"alliage lui-méme comme de son coefficient de partage
K, de sa pente my;q du liquidus, de la diffusivité du soluté dans l¢ métal liquide.

Dans le cadre de ce travail, nous allons utiliser ces variables afin de ;.)ouvoir caractériser
les microstructures observées, Comme 1'estimation de certaines de ces variables est
extrémement difficile expérimentalement, elles seront estimées en se basant sur des
valeurs obtenues grace & une simulation de la microstrucrure.
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CHAPITRE 3

PROCEDURE EXPERIMENTALE ET
METHODES D’ANALYSE
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Ce chapitre a pour but de décrire les différentes étapes de la fabrication des alliages
solidifiés rapidement, ainsi que de présenter succinctement les moyens mis en ceuvre
pour les analyser.

§ 31 PROCEDES DE SOLIDIFICATION RAPIDE

Dans ce travail, nous avons employé deux méthodes de solidification rapide:
- La fusion superficielle par laser,
- La trempe rapide sur ronleau (“melt-spinning”).

Les denx méthodes, bien qu'elles permettent d'obtenir des vitesses de refroidissement T
comparables, sont complémentaires. En effet, les mécanismes d'évacuation de chaleur
€ant différents, I'évolution du gradient thermique Gy, et de 1a vitesse de solidificadon
Vol Présentent des caractéristiques distinctes dans ces denx modes de solidification
rapide.

§ 3.1 Fusi ficiell )

Un laser produit un faiscean dense de lumigre cohérente donnant une densité de puissance
suffisamment élevée (1 - 10 GWm'z) pour permettire la fusion snperficiclle des métanx.
Le flox thermigoe introdnit par le laser est dissipé dans le métal par condnction
thermique. Une fois le faisceau laser enlevé et en raison de la bonne conducnion
thermique des métaux, le gradient thermigue dans la phase solide est snffisamment élevé
pour provoquer une solidification rapide. Afin d'obtenir nne surface uniformément
traitée, 1a pitce est soit fixée sur une table mobile et déplacée sous le faisceau laser, soic le
faisceau est dévié optiguement afin de balayer la surface.

Les principaux paramétres contrlant un traitement de surface par laser sont les suivants:

- Ladensité de puissance du laser absorbée q), ainsi que la distribution spatiale de
cette dernidre.

- Letemps d'interaction t;;, du laser; dans le cas d'un laser continu se déplagant 4 nne
vitesse Vi, il est définit comme snit:

G = dlaser
nt vlaser

3.1)

- Les propriétés thermiques de 'alliage (condnctivité, chalenr spécifigne et chaleur
latente).

Kou et al. [27] om montré que les trois variables du laser déterminantes lors d'nn
traitement (densité de poissance absorbée gy, diametre du faisceau laser djyg.. et la vitesse
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du laser Vige,,) penvent étre réduites en denx variables. En effet, la distribution de
température adimentionnelle st invariante si les deax conditions suivantes sont remplies:

qy - djgeey = constante 3.2)

v
ZIser . constante (3.3)

q; :
La température adimentionnclle &tant définic commme suit:
v
= (k{T-T,mb+£)) Jlaser (3.4)
“ll 2aq,

Le chapitre 5, ayant pour sujet la simnlation des traitements par laser, présente des

distribntions de température calculées par résolution nnmérigne de 1'équation de

conduction de chaleur.

Nous avons, dans ce travail, employé les deux lasers CO; snivants:

- Laser LASAG

Ce laser, situé chez ASULAB SA 2 Neuchftel, posséde une pnissance continue
maximale de 150 W. La gamme dc vitesse de 1a table XYZ sur laquelle I'échantillon
est fixé est comprise entre 5 et 60 mms™'. Ces deux paramétres permettent de
varier, ¢n mode continn, la profondenr fondue entre 20 et 100 pm environ. Ce
laser peut £galement &tre pulsé £lectroniquement (temps d'interaction compris entre
100 {s et 1 ms), ce qui lui permet d'atteindre des profondeurs fondues comprises
entre 5 et 30 um. Le grand avantage de ce laser réside dans le fait que le traitement
s'effecne dans nne enceinte fermée on il est possible de contdler I'atmosphére
durant le wraitement. Par contre, sa faible puissance est son principal défaut et elle
limite les profondeurs fondues & 100 pum, ce qui est insuffisant dans le cas
d'alliage ayant une microstructure grossitre. Les conditions expérimentales de ce
laser sont résumées dans lc tableau 3.1:

Type du laser COy LLASAG en mode continu | LASAG en mode pulsé
Densité de puissance du laser -3 GWm? 10 GWm?2"*
Temps d'interaction tiy 3 - 60 ms 320 ps
Atmosphere du traitement Ar 10°Pa Ar 10°Pa

Tablean 3.1 Conditions expérimentales ntilisées tors de 1'emploi du
laser LASAG.
* Densité de puissance d'une impulsion laser.
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Dans le cadre des traitements d'alliage, ces conditions furent 1égtrement modifiées
en introduisant dans la chambre de traitement laser une buse d’argon afin d’évacuer
la fumée résultante de la fusion du dépdt d’alliage.

Laser ROFIN-SINAR

Ce laser continu, situé an Centre de Traitement des Matériaux par Laser (CTML) de
I'Ecoie Polytechnique Fédérale de Lausanne, posséde une puissance maximale de
1800 W et permet d'atteindre des profondeurs beancoup plus importantes (plus de
500 pum), ce qui permet dhomogénéiser ics microstructures grossieres, La
protection gazeuse lors du traitement laser est assuré, dans c¢ cas, par un flux

d'hélium projeté par une buse sur le bain fondu. Le tableau 3.2 donne les
conditions expérimentales utilisées lors de 1'emploi duv laser ROFIN-SINAR.

Type du laser CO4 ROFIN-SINAR en mode continu

Densité de puissance du laser 2 GWm2

Temps d'interaction tj, 24 ms

Atmosphere du traitement Hélium 3 Imin’!

Tableau 3.2; Conditions expérimentales utilisées lors de I’emploi du
laser ROFIN-SINAR.

[ H H 9

La technique du “melt-spinning™ consiste 2 projeter un flux de métal liquide sur une rouc
métailique entrainant Je¢ métal liquide. Cette roue métallique est un puits de chaleur ¢t elle
solidifie le méral liquide en forme de ruban. L'alliage est introduit dans un creuset en
quartz co forme de buse placé verticalement an dessus d'une Toue en cuivre. L'alliage est
fondu par induction et éjecté sur la roue par Y'application d'une surpression dans le
creusel. Tout le dispositif se trouve dans une enceinte fermée, ce qui permet de travailler
sous atmosphére controlée.

Les principaux paramétres contrdlant la formation d'un ruban, pour vn alliage donué,
sont les svivants (Liebermann [28], Pavuna [29]):

La géométrie et Ja taille de la buse ainsi que Ja distance et l'angle entre 1a buse et la
roue.

La vitesse de la roue, son étar de surface (rugosité, propreté) ainsi que le matériau
de la roue.

La surchauffe du métal,
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- L'amtmosphére de l'enceinte {vide, atmosphére protectrice).
- La surpression appliquée au métal liquide.

Le mécanisme de formation du ruban st complexe, car il met en jeu simultanément les
deux mécanismes de transfert suivants (Sun et Davics [30], Anestev [31])

- Transfert de chaleur entre le métal et la roue.
- Transfert de quantit€ de mouvernent entre le métal et la roue,

Le traitement simultané de ces deux transferts nécessite l'emploi de méthodes numériques
et permet de justifier la relation expérimentale gui permet de connaftre l'influence de la
vitesse de 1a roue Vi, sur I'épaisseur ¢ du ruban.

- {0,6) - (0.8)

e = cste V. = cste Ve 3.5

La vitesse de refroidissement est contrblée principalement par deux parametres:
- Lavitesse de la roue (Cantor [32]).

- Le coefiicient de transfert de chaleur hypng entre le métal liquide et la rove.
L'estimation de ce dernier est difficile en raison de sa variation au cours du
processus de “melt-spinning” (Miihlbach et a1, [33]).

Nous avons travaillé avec un “melt-spinner” Marko Materials 1M (roue en cuivre-
béryllium d'un diamétre de 25 cm) modifi€ par 1'Institut de Métallurgie Structurale; les
lingots sont fondus par induction en utilisant nn four Radyne TQS0. Les conditions
usuelles d'utilisation sont données dans le tableau 3.3:

Vitesse périphérique de la rone 20 - 30 ms”!
Surpression 0,5 - 1,510° Pa d'hélium
Atmosphere du “melt-spinner” 0,5-105 Pa d'hélium
Masse du lingot 15 - 30 grammes
Tableau 3.3: Conditions expérimentales ntilisées pounr la formation d'un

ruban par “meli-spinning™.



§ 32  ALLIAGES UTILISES

Les alliages utilisés dans ce travail sont de trois types:

- Aciers commerciaux.

- Aciers commerciaux modifiés.

- Alliages synthétiques.

s 3.2.1 . .

Nous avons utilisé un acier inoxydable ferritique, un acier inoxydable austénitique ainsi

qu'un acier pour travail A froid. Nous avons employé€ ces aciers soit pour caractériser leur

microstructure solidifiée rapidement, soit comme métal de base pour former des

nouveaux alliages. Le tableau 3.4 donne la composition nominale de ces aciers.

ACIER NORME DIN | C |Cr |Ni{MofMn|TilSi{ S| VIP
Inox ferritique | X2CeMo182 (003" 18 | 7 | 23] 7 [os]os|e3| /s | ¢
Inox ausiénitique | X8 CNi 1212 | 0,09 {12,5] 13 /120 /| 100003] / 005
Travail 4 froid 145Ce6 15115 ! / |08 ! 0210031 Q.1 1003

Tableau 3.4: Fomposition nominale des aciers en pourcentage poids.
Carbone et azote,
§ 322 Ac . jifis
Deux techniques furent utilisées pour modifier la composition chimique des aciers
commerciaux.
- Alliage par laser

Dans le cadre de ce travail, nous avons développé une nouvelle méthode dalliage
par laser ayant une grande souplesse d'wtilisation. Les €léments d'alliages, sows
forme de poudre de taille inféricure 3 10 pm, sont mélangés & un liant organique
dilué afin de former une “peinture”. Cetie peinture est appliquée sut le méal 3 allier
en déposant une goutte de cette demiere ¢t en 1’étalant par force centrifuge afin
d’obtenir une couche ayant une épaisseur de Uordre de 25 - 40 pum. La

composition typique d'une peinture est la suivante:
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- 2 -4 grammes délément d'alliage (sous forme de poudre).
« 1 -3 millititres d'acétate d'éthyle (solvant).

- 1 - 3 millilitres d'une solution (10% masse) d¢ nitrocellutose dans de l'acétate
déthyle (liant organique).

Les volumes du solvant et du liant, pour une pondre donnée, stnt adaptés afin
d'obtenir une viscosité constante qui permet d'assurer une épaisseur de dépbt
relativement constante. Avant de traiter les €chantilltns par laser pour ies allier, ils
ont ét€ traités thermiquement {1 heure - 200 °C - flux d'argon) dans le but de
dégrader la nitrocellulose et d’évaporer les compoesants volatiles du dépdt (sofvant).
La composition de 1'alliage est contrSlée wds simplement en variant I'épaisseur du
dépbt etfou la profondeur fondue. Cette méthode présente le grand avantage d'éwe
trés polyvalente, car toute poudre peut 2tre utilisée comme élément d'alliage. En
raison de la faible concentraction du liant et svite & sa dégradation Yors du traitement
thermique, 1'adjonction d'éléments éwangers provenant du liant (carbone,
azote, ....) est minime. Dans un cas extréme, ¢n supposant que tout le liant soit
introduit, la modification de {a composition atomique de la couche alliée est au
grand maximum de 5%. Par contre, comme les éléments d'alliage se mouvent sous
forme de poudre, 1a teneur en oxygéne de la couche alliée peur étre importante. La
figure 3.1 montre un exermple d'utilisation de cette méthode dans le cas de 1'acier
inoxydable ferriique X2 CrMo 18 2 allié gréce 2 un dépdt de molybdéne.

16r

4F
13F
12

nf

Concenttration de Mo (% pds)

0r

i " L 3 J
80 100 120
Profondeur fondue (gzm)

8'0

Figure 3.1: Influence de la profondeur fondue sur la teneur en Mo
- introduit dans |'acier X2 CrMo 18 2 dans le cas d’un dépdt
ayant une épaisseur de 40 pm.
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La mesure de 1a densit€ dn dépot aprés le traitement thermique permettant de
dégrader le liant organique monire que I'épaisseur efficace de ce dernier est égale A
= 25% de son épaisseur réelle. Cette mesure a &€ effectuée wes simplement par
pesée. Cela signifie qu’une peinture de Mo ayant une épaisseur de 40 um est
identique & un dépdt compact de 10 um. En connaissant cette épaisseur réelle, il est
possible de savoir si cene méthode d’alliage par laser donne un taox d"imroduction
d'éléments d’alliage £levE ou noa. Le tablean 3.5 présente, toujours dans le cas de
I"acier inoxydable ferritique alli€ avec du molybdéne, la concentration expérimentale
mesurée par EDS vis-2-vis de la concenwation calculée en supposant un taux
d'introduction de 100%.

Profondeur Concentration | Concentration
fondue expérimentale calcuiée
76 pm = 15% poids Mo | 15,2% poids Mo
87 pm = 13% poids Mo | 13,5% poids Mo
98 Um = 11% poids Mo | 12,3% poids Mo
102 ym = 10% poids Mo | 11,8% poids Mo
Tableau 3.5: Comparaison entre la concentration expérimentale mesurée

par EDS ¢t la concentration calcnlée de Mo dans le cas
d’adjonction de Mo dans 1'acier inoxydable ferritique.

Ce tableau montre que cette méthode d’alliage par laser est performante. En effet, le
tanx d'introduction du dépot de molybdene dans 1’acier est proche de 100%,
spécialement dans le cas on la profondeur fondue est inférieure 3 90 pm. Les
quelques pour-cents de perte 4 haute densité de puissance peuvent s’expliquer soit
par unte vaporisation, soit par un écaitiage du dépdt lors du traitement laser.

Nous avons appligqué cette méthode aux systémes suivants:
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ACIERS |Eléments d’altiage| <Composition |Nom de I’alliage
X2CrMo 182 Mo 5 - 25% poids de Mo /
X2CrMo 182 MoetB Fe71CrigMogB Alliage A
X2CMo 182 MoetB FegrCrigMogBg Alliage B
X2 CrMo 182 MoetB FeggCrisMogBy Alliage C

145Cr 6 AlLLOs / /
Tableau 3.6: Alliages créés par la méthode d'alliage par laser.

Les poudres ntitisées possédent la pureté snivante:
B =96% (Merck); Mo =99,9% (CERAC);
AlyO3 = 99,9% (Buchler).

La composition des alliages, dans Je cas de 1'addition de Mo et de B, est calculée en
supposant que ces éléments d'alliages furent totalement introduits dans la couche
solidifiée. En effet, 1’analyse chimique EDS du Mo dans ces alliages Mo-B montre
que tout le Mo déposé en surface est introduit dans la couche solidifiée. Comme le
bore est un élément trop 1€ger pour e détecté par EDS, nous avons supposé qu'il
se comportte de manitre identique an Mo, c’est-3-dire qu'il est totalement inclns
dans la conche waitée par laser. Nous avons appel€ alliages A, B et C les trois
alliages formés en ajontant du molybdéne et du bore A )'acier inoxydable ferritique
X2 CrMo 182, Le tableau 3.6 donne la correspondance entre ces alliages A, Bet C
et leur composition atomique. Pour former 1'alliage C, le plus concentré, nous
avons procédé A une double déposition consistant 3 allier par Jaser une seconde fois
Palliage A.

Nouns avons également utilisé cetie méthode pour essayer d'introduire des particules
d’alumine Al;O5 ayant un diamétre de 50 nm dans |'acier pour travail 2 froid 145
Cr 6. L’analyse EDS de la couche traitée par laser ne présente pas de pics
d’aluminium, montrant que cette méthode d'alliage par laser ne permet pas
'inroduction de particules d "alumine dans cet acier. Cet échec s’explique aisément
par des considérations de mouillabilité et de solubilité, En effet, comme les métaux
liquides ne mouillent pas les oxydes (Naidich [34]), les particules d’oxydes flottent
en surface du bain en fusion et ne sont pas introduites dans le métal liquide, malgré
la forte convection régnant dans le bain en fosion. La mouillabilité de ce systime est
donc trop mauvaise pour obtenir un alliage par laser. Halden et Kingery [35]
donnent un angle de monillabilité ¢ de 136° pour le couple Al;O3 - Fe 3 me
température de 1843 K. Un deuxime facteur jouant un role dans I'introduction des
éléments d'alliage est leur solubilité dans le métal liquide. Dans le cas du couple
alumine - fer liquide, en raison de la trés grande stabilité de I'alumine A hante
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température  {AGygy, (1800K) = - 1095 kJmol'! sclon les valeurs de
Kubaschewski et Alcock [36]), I"alumine est vingellement insolnble dans le fer
liquide et elle ne donc pas &tre introduite dans le fer liquide. La mouillabilité et
T'insolubilité sont donc les deux facteurs conudlant cette méthode d'alliage. Dans le
cas od ces demiers ne sont pas limitants, cette méthode d’alliage est extrémement
souple et permet 1'introduction de rous £léments ou composés se rouvant sous
forme de poudre.

Cette méthode d'ziliage par laser a €galement &€ utilisée par ASULAB SA A
Neuchiitel pour allier ’acier austénitique X8 CrNi 12 12 avec des poudres de Mo et
de B, En raison de V'utilisation d’un antre liant organique, le dépdt se présente sous
la forme d’un film contenant les éléments d’alliage plutdt que sous la forme d'une
peinture. Ce film est collé 4 = 50 °C sur la pice & traiter avant le passage sous le
laser. Dans ce cas, comme la concentration du liant est plus importante que dans te
cas de Ja peinture utilisée pour allier 1'acier inoxydable ferritique, il serait plus exact
de dire que cet acier fut allié avec du molybdene, du bore et avec des éléments
organiques comme le carbone et I’azote.

En conclusion, nous pouvons dire que la méthode d’alliage par laser développée
dans le cadre de ce travail présente une trés grande souplesse et permet
I'introduction de tout €lément d’atliage, pour autant que la mouillabilité et 1a
solubilité du systéme le permette.

Solidificai onnell

Nous avons fondu I’alliage A (Fe;)CrjgMogBs) afin d’avoir un lingot massif de ce
dernier. Sa composition atomique nominale est la suivante:

Fe Cr Mo Ti Si S B C

69,3 17,1 6,3 0.6 0,9 0.5 5,2 0,1

Tableau 3.7 Composition nominale de I'alliage A (Fe71CrjgMogBs).

L'acier ferritique inoxydable X2 CrMo 18 2, ainsi que les adjonctions de
molybdgne et de bore nécessaire pour la formation de cet alliage, ont €1 fondus
dans un tube en quartz par induction sous une 1égére surpression dhétium aprés
avoir dégazé plus de 10 fois. Ces dégazages omt &€ effectués en purgeant le
systéme aprés y avelir introduit 10° Pa d'hélium. Le molybdene, sous forme de
feuille, posséde une pureté de 99,95% (Baizers); le bore, se trouvant sous forme de
granulés, possdde lui une pureté de 99,8% (Johuson Matthey).
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8 323 Al néti

Denx procédures expérimentales différentes ont £t€ adoptées suivant le type de matériaux
métalliques coulés:

- Méaux fereux
La méthode expérimentale dans le cas des méwaux ferreux est exactement la méme
que celle adoptée dans la solidification conventionnelle de 1"alliage A. Les éiéments,
sous forme de pastilles ou de poudres, sont fondus dans vn tube en quartz par
induction dans une atmospheére d'héliom, aprés avoir €& dégazés plus de 10 fois.

De cette manidre, nous avons fondu les alliages ayant la composition nominale
suivante:

- Fegg(TiBa)y.
- Fegs(TiBy)Bs.
- Feg3(ZrB2)9_B5.

La pureté des €i€ments utilisés est la suivante:  Fe = 99.9% (CERAC).
TiBj et Z1B; = 99,5% (CERAC).
B =99,8% (Johnson Marthey).
- Interrnétalliques
En raison de la forte réaction exothermique lors de la formation d'un
intermétallique, la procédure adoptée pour la fusion des lingots d'alliages se basant
sur 'intermétallique FeAl est différente. La premidre étape consiste 3 mélanger
intimement les poudres (diamétre = 100 um) constituant I'alliage de manitre &
_obtenir un mélange homogéne. Ce mélange est ensuite compactf 2 froid sous une
pression de 160 MPa de manigre 3 obtenir une billette. Aprés avoir &€ dégazée au
moins 10 fois, fa billewie est fritde réactivement sous atmosphére protectrice
{h€lium) afin de former I'intermétallique. Finalement, I'intermétallique est fondu,
toujours sous atmosphire protectrice, pour obtenir un lingot. Nous avons coulé de
cette manigre les alliages ayant la composition nominale atomique suivante:

- (FegsAlyskgy(TiByBs.
- (FegsAlyskga(ZrB;)oBs.

La pureté des éléments uiilisés est la suivante:  Fe = 99,9% (CERAC).
' Alet B = 99,5% (CERAC).
TiBj et ZrBy= 99,5% (CERACQ).
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§ 3.3 PREPARATION ET ORSERVATION DES ECHANTILLONS

§ 331 Métall hi n les_échantil
Le principe de la méthode de préparation des éprouvettes métallographiques dépend
naturellement du mode de solidification rapide utilisé.

- Solidification par 1

Afin d'éviter les probl2mes d'arrondis A Iinterface couche laser / résine, nous
avons systématquement déposé par galvanisation une couche de¢ nickel en
effectuant le cycle de métallisation suivant:

- Nettoyage électrolytique (10 Adm? - 1 minate).

- Ringage 4 I'cau.

- Actvation (H,80,4 (20%) - 1 minute).

- Ringage 2 I’eau.

- Pré-nickelage de Wood (=2 Adm™ - 20°C - 3 minutes).

- Nickelage de Watt (=2 Adm™ - 50 °C - =4 heures).

Ce cycle permet d’obtenir une bonne adhérence du dépdt de nickel. La couche
déposé€e atteint dans ces conditions une épaissenr de 100 - 200 um, ce qui est
suffisant pour éviter les problimes d’arrondis 4 I'interface couche laser / résine.
Apres ce dépdt, nous avons préparé des coupes paralldles et perpendiculaires an

déplacement du laser selon les techniques métallographiques usuelles,

- lidi ion "melf-spinning”

Nous avons dans ce cas prépar€ des coupes longitudinales selon les méthodes
standards de métallographie.

Les attaques utilisées pour révéler les microstructures optiquernent sont les suivantes:

- Alliages basés sur le X2 CrMo 18 2: Attaque de Villela.
- Alliages basés surle X8 CrNi 12 12: Ataque de Marble.
- Alliages basés sur le 145 Cr 6: : Nital 3%.
© - Alliages synthétiques basés sur le fer: Nital 3%.
- Alliages synthétiques basés sur I'iniermétallique FeAl: 12 mi HCI
6 ml HNO3
1 ml HF
80 ml H,0.

41



Eu raison de la finesse des microstructures obtenues, nous avons relativerment pen utilisé
la microscopie optique pour caractériser les mawérianx solidifiés rapidement. En effet, la
résolution du microscope optique {= 200 nm}) et Ja tzille de la microstructure sont souvent
comparables. '

5 332 Métall hie 6] .

Afin de quantifier 1a microstructure, nous avons employé un microscope électronique 2
balayage (MEB), ainsi qu'un microscope €lectronique A transmission (MET).
. Mi e @ ique 3 bal
L’€tat de la surface des échantillons pour la microscopie €lectronique 4 balayage est
primordiale. En effet, afin de pouvoir obtenir un contraste cristallographique ¢tfou
chimique griice aux électrons rétrodiffusés, cet état doit &tre irméprochable. Pour ce
faire, nous avons vibré nos éprouvettes dans une suspension d'alumine (20 om)
peadant 2 & 12 heures suivant la dureté de I'éprouverte, apras les avoir enrobées
dans une résine conductrice et polies. Nous avons principalement utilisé un
microscopc Cambridge Stereoscan 250 dans ce travail; quelques photographies
furent prises grice 2 un Cambridge Stereoscan 360. Ces deux microscopes sont
€quipés d'un détecteur semi-conducteur pour les élecirons rétrodiffusés.
- M EI ique. -

Pour la microscopie électronique 3 transmission, nous avons ¢mployé un
microscope Philips CM 12. Dans le cas des échandllons traités par laser, le pré-
amincissement des disques pour les lames minces s'effectue en plusieurs étapes:

- Usinage de I'échanrillon jusqu'a une épaisseur de = 1 mm.

- Polissage manuel de Ia face de 'échantillon non traitée jusqu'd une épaisseur de
= 200 um.

- Découpe des disques par ulira-sons.

- Polissage individuel des disques, toujours par la face non traitée par laser,
jusqu'd une £paisseur de = B0 pm.

Pour les rubans obtenus par “melt-spinning”, les disques ont simplement été
découpés par emboutissage.

Les conditions d'amincissement (€lectro-polissage) sont les suivantes:
- Elecirolyte: 20% HCO4 - 80% méthanol.

- Tension: 10 - 40 Volts.

- Température: -20°C - 0°C.
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Afin de pouvoir isoler les particules contenues dans la matrice, nous avons employé
la technique de répliques extractives (Thompson-Russel et al. [37]) consistant 3
déposer un film de carbone par évaporation sur un échantillon profondément
antaqué. L'échantillon est ensuite dissout dans une solution de 10% de brome dans
du méthanol afin de pouvoir récupérer le film de carbone contenant les particules.

Les deux types de microscopes électroniques sont équipés d'nn systeéme d'analyse
chimique par rayon X en dispersion d'énergie (EDS) €quipés d’une fenéire en béryllium.
En raison de cette fenétre, les éléments plus légers que le sodium ne peyvent pas étre
détectés.

s 333 Métall hi itati

Afin de caractériser quantitativernent les métallographies obtenues grice aux microscopes
€lectroniques, nous avons utilis€ un analyseur d'image Cambridge Quantimet 970 afin de
connaitre la distribution de la taille de grains en deux dimensions ainsi que le nombre de
germes 3 l'intérieur des grains (c.f. section 4.2.2). Bien que la microscopie 2
transmission donne une projection de la microstructure, nous avons considéré ce type de
micrograghie comme étant une coupe en raison de la taille relativement élevée des grains
(300 - 1000 nm) vis-a-vis de I'épaisseur de la lame (= 100 nm). Nouns avons employé
I'approche de Saltykov [38], tenant compte de l'effet d'échantillonage et de troncature,
pour aansformer 1a distribution de taille de prains de deux en trois dimensions.
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CHAPITRE 4

RESULTATS
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Cetre inhomogénéité se retrouve au niveau de 12 composition de I'alliage, L' analyse
chimique par EDS du molybdéne monire que la concentration de cet éiément n’est
pas constante dans la couche; dans les régions centrales des traces laser, elle atteint
= 6,5 - 7% atomique tandis qu'elle tombe 4 = 5 - 5,5% atomique dans les zones de
chevauchement des traces laser.

Afin d’assurer une homogénéisation aussi bien au niveau de la taille de grains qu'au
niveau de la composition chimique, nous avons effectué un traitement laser de
refusion perpendiculairement au traitement laser d'alliage. Les figures 4.4a ct 4.4b
montrent les microstructures obtenues lors de cette refusion dans le cas d’un temps
d’interaction faible et €levé.
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est colonnaire, Ce petit domaine est particulidrement mis en évidence par la
figure 4.4b (c.f. fléches).

- La zonc supéricure ¢st une coupe perpendiculaire au second trajtement laser de
resolidification ne présentant pas d’épitaxie visible.

Ces deux vues perpendiculaires pezinettcn: de confirmer le caractére équiaxe de la

microstructure, Cene refusion de ces alliages formés par laser présente plusieurs

avantages:

- Elle permet d’homogénéiser la couche traitée aussi bien au nivean de la
microstructure qu'an niveau de la composition chimique.

- Ellc permet de conurbler la taille des grains équiaxes en variant le temps
d’interaction t;,, du laser; en effet, la microstructure 4.4a ol le temps
d’interaction est faible (4,3 ms) présente une taille de grains bien plus petite que
celle de Ja microstructure 4.4b ob le temps d'interaction est de 10,0 ms.

La figure 4.5 présente 'influence du temps d’interaction t;y,; sur la tailie de grains
de I'alliage A lors d’une refusion laser.
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Figure 4.5: Influence du temps d'interaction t5, du laser sur Ja taille
des grains de ’alliage A (Feq;CrigMogBs) refondu par
laser.

Ce graphique donne toutes les tailles de grains obtennes lors de la refusion de
T'alliage A. En raison de la dispersion de ces mesures, nous avons jugé préférable
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de les présenter sous la forme d’une bande relativement large. L’origine de cette
dispersion est double: N

- Nous avons utilisé plusieurs'densités de puissance différentes iors de la refusion
de ces aliages.

- La mesure expérimentale de la taille de grains (définie comme étant la Jongueur
moyenne des segments intercepiés) est difficile sur des microstructures de cette
finesse en se basant sur des métallographies obtenues par microscopie
€lectronique 2 balayage en utilisant le contraste cristallographigue.

Le traiterent laser d’alliage, ainst que le wraitement laser de refusion ont permis de
diminuer la taille de grains d’une maniére significative. En effet, la taille de grains
de I'acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2, qui était de I’ordre de 30 um avant
les traitements laser, est maintenant inférieure av micron; cette diminution est
intéressante pour le componement mécanique de ceite couche (dureté, nsure

abrasive, ...).

Cependant, la taille de grains de I'alliage A est limitée techniguement par le }aser
LASAG en mode continu entre 400 et 1000 nm. Nous avons cherché & étendre
cette gamme de taille de grains en ntilisant le laser ROFIN-SINAR pour obtenir des
grains ayant une taille plus importante et en employant le laser LASAG dans le
mode pulsé lecroniguement pour obtenir des grains plus petits. Il s’agit de fusion
laser d’un alliage A conlé conventionnellement dans Ie cas du laser ROFIN-SINAR
et d’un alliage A formé par laser dans le cas du mode pulsé (laser LASAG). Les
figures 4.6a et 4.6b montrent ces deux microstructures:
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ternps d’interaction, confirmant I'importance des parameétres physiques du laser. En
opposition anx grains de I'alliage A observés jnsqu’ici, ces grains équiaxes
possédent une forme dendritique. Nous reviendrons sur cette modification de la
morphologie interfaciale de ces grains dans la discussion. La figure 4.6b montrant
1a microstructire de I'alliage A solidifié griice au laser LASAG pulsé posséde denx
microstructures différentes. La microstructure inféricure est celle obtenue lors du
traiterent d’alliage et clle est caractéristigue d'un alliage A formé par la méthode
d’alliage par laser. La microstructure supérieure est la microstructure obtenne lors
de la refusion de cet alliage en utilisant le laser LASAG puls€ (i, = 320 ps) et elle
st caractérisée par une taille de grains extrémerment fine (= 250 nm). Cette figure
4.6b montre également que le taux de recouvrement des impulsions laser est trés
important afin assurer une profondeur de traitement constante lors d’un traiternent
laser en mode pulsé,

Le microscope lectronique 2 balayage (MEB) permet de décrire le type et la taille
de la microstructure, mais il ne possdde pas la résolution nécessaire pour
cammctériser en détail la microstructure de 1'alliage. Pour connaitre en finesse ces
détails, notamment an nivean de la distribution de la wille de grains, nons avons
employé la microscopic électronique i transmission (MET). Comme les
microstructures obtenues par microscopie électronique i balayage montrent gue la
microstructure de ces alliages est totalernent uniforme en profondeur, les lames
minces ont £t€ faites an centre de la couche solidifiée par laser. Les figures 4.7a et
4.7b présentent les microstructures observées dans le cas d’un temps d’interaction
du laser de 10 ms et de 320 s, respectivement,
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La figure 4.7a présente la microstructure de Valliage A (Feq(CryigMogBs) solidifié
griice & un temps d'interaction de 10 ms. Les principales caractéristiques de cenie
microstructure sont les suivantes:

- Les grains sont ferritiques.
- Les grains sont sphériques.

La plupart des grains possédent un inoculant ea leur centre.
- La microstructure intergranulaire est une microstructure entectique.

Les deux figures 4.7b, présentant le méme alliage solidifié grice & un temps
d’interaction de 320 us, possédent les mémes caractéristiques généralcs que la
figure 4.7a. Les denx principales différences €tant les suivantes:

- Lataille de grains est plus petite,
- Les zones intergranulaires sont parfois amorphes (¢.f. microstructure de droite).

L’analyse chimique par EDS de ces microstructures est donnée dans le tableau 4.1,
Nous avons employ€ la méthode de Saltykov [38] pour transformer la distribution
de Ia taille de grains, que nous avons considérée comme bidimentionnelle (¢.f,
section 3.3.3), en une diswibution tridimentionnelle dans le cas de 1'alliage A
solidifié avec un temps d'interaction de 10 ms. Cene distribution est donnée sur la
figure 4.8. Cette figure montre également la probabilité qu'un grain poss¢de un
iroculant en sen centre. Cette probabilité a €€ calculée s simplement comme étant
le rapport de nombre de grains d'une classe donnée possédant un inoculant sur le
nombre total de grains contenus dar;s cette classe,
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Figure 4.8: Distribution midimendonnelle de la taille de grains de

l'alliage A (Fe7,CrigMogBs) dans le cas d'un temps
d’interacdon de 10 ms.

Ceute distriburion est caractéristique, comme nous allons le voir en détail dans la
section 5.5 présemant les distribudons de taille de grains obtenue par la simuladon,
d’une germinarion se déroulant sur un nombre fixe de sites de germination. Ce rype
de germinadon est un cas intermédiaire entre une germination instantanfe de ous
les sites de germinarion (distribution monodispersée) ¢t une germination continue
des sites de germinaton lors de la solidification. La probabilité qu'un germe
posséde un inoculant augmente en fonction de Ja taille de grains pour atieindre
quasiment I pour les plus grandes tailles. Nous expliquons ce phénomene ¢n nous
basant sur le concepr de troncature. Un petit grain observé sans inoculant est
considéré comme nne coupe décemrée d’un grand grain possédant un inoculant en
son cenfre et nous concluons que tons les grains possédent un inoculant. Nous
avons analysé ces ingculants par diffracdon €lectronique, ainsi que par analyse
EDS.

Afin de pouvoir isoler un inoculant de Ja matrice ferritigne pour I’analyser par
diffraction £lecronique sans étre influencé par la matrice ferritique, nous 'avons
extrait grice 3 ure réplique extractive (c.f. section 3.3.2). La figure 4.9 présente
une vue de Vinoculant isolé par 1a réplique, ainsi que des diffractions €lectroniques
selon trois axes de zones différents.
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Fe [%at] | Cri%at] | Mo [%at] | Ti [%at]
Inoculant (réplique) =2 =~ 13 = 33 =52
Inoculant (lame) =49 =31 =7 =23
Grain (lame) =72 =19 =9 /
Eutectique (Jame) =63 = 2] = 16 /
Amorphe (lame) =62 =21 =17 /
Tableau 4.1: Concentration atomique mesurée par microanalyse EDS
(MET).

Ce tablean 4.1 montre que le titane est détecté uniquement dans les analyses faites
sur inoculant; ce dernier est done riche en cet €lément. La concentration en titane
de I’inoculant est inférieure lors de la mesure effectuée sur la lame en raison de
I'influence de 1a matrice ferritique. En se basant sur 'analyse EDS effectué sur
TI'inoculant extrait de la matrice ferritique ainsi que sur les diffractions électroniques,
nous pouvoens conclure que les inoculants se trouvant av centre des grains sont des
di-borures de titane TiB; ayant une partie du titane remplacé par du chrome et du
molybdene.

Le tableau 4.1 donne aussi les analyses EDS effectuées dans les grains ferritiques,
ainsi que dans les régions intergranulaires (microstructure eutectique et zone
amorphe). Le fait que les grains ferritiques soient riches en chrome et en molybdéne
n’'est pas surprenant, car les diagrammes de phases montrent que ces deux éléments
sont solubles dans la ferrite. Les deux analyses effectuées dans les régions
intergranulaires montrent que la zone amorphe posstéde exactement la méme
composition chimique que la microstructure eutectique. Cette identité de
composition chimique démontre que I'origine de cetie zone amorphe doit étre
recherchée 4 un niveau cinétique et non pas & un niveau chimique.

ALLIAGE B (FegCrgMogBg)

Cet alliage form¢ grice 4 la méthode d’alliage par laser se comporie de manizre wds
similaire & I'alliage A. On retrouve en effet les mémes caractéristiques générales:

- Une microstructure composée de grains équiaxes de pefite taille possédant des
inhomogénéités apres le traiterment d’alliage.

- Un second traitement laser permettant d’homogénéiser I'alliage et de sélectionner
sa taille de grains en variant le temps d’interaction du laser.

La seule différence notable est une diminution de la taille de grains par rapport 3
ceux de l'alliage A. Ces grains ont une 1aille comprise entre 250 et 600 nm. La
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figure 4.10 montre I'influence du temps d'interaction tiy sur la taille de grains de
I'alliage B lors d"unc refusion laser (flaser LASAG en mode continu).
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Figure 4.10: Influence du temps d'interaction tiy, du laser sur la taille de

gruins de I'allinge B (Feg;Cr)gMogBg) refondu par laser.

Comme pour ["alliage A, en raison des différentes densités de puissance laser
utilisées et des difficultés expérimentales pour mesurer ces petites tailles de grains,
les résuliats sont présentés sous la forme d’une bande.

ALLIAGE C (FegsCry5MoyoBg)

Cet alliage posséde un comportement trés similaire aux alliages A et B. Sa
micTostructure est aussi constituée de grains équiaxes, mais de taille inférieure 2
ceux des alliages A et B; cette taille étant €galement contrdlée par le temps
d'interaction de laser. Cependant, dans le cas de temps d'interaction inférieurs A
= 15 ms, la microstructure se modifie en grains tonjours équiaxes, mais noyés
dans une matrice sans contraste an niveau de 1a nésolntion du microscope
élecronique A balayage, La figure 4.1 montre cette microstructure,
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Figure 4,12: Influence du temps d'interaction t;,, du [aser sur la taille de
la microstructure de V'alliage C (FeggCrysMoyBg) refondu
par laser.

Cette figure 4.12 donne les denx manigres, toujours sous la forme d'une bande,
possible pour caractériser la taille de 1a microsmicture de cet alliage C. Dans le cas
o nous considérons que c’est la taille de grains qui représente la taille de la
micTostructure, le comportement de cet alliage C est similaire 2 celui des zlliages A
et B; tandis que dans le cas oil nous considérons que c’est la distance entre les
grains comme étant représentatif de la taille de la microstructure, 'alliage C ne se
comporte plus comme les alliages A et B quand le temps d'interaction du laser est
infdrieur 3 = 15 ms.

Ces alliages ont €t€ formes en ajoutant du molybdene et du bore & I'acier inoxydable
ansténitique XE CrNi 12 12 par la méthode du dépdt sous forme de film développée
par ASULAB SA a Neuchétel, En se basant sur des analyses EDS montrant que la
conceniration en molybdene de cetie famille d'alliages est similaire 2 la
concentration en molybdéne de 1"alliage A, la concentration en molybdéne et en
bore de ces alliages est ainsi comparable A celle de I'alliage A. Les figures 4.13
présentent deux coupes, une perpendiculaire et une paralizle au déplacement du
laser, de la microstructure obtenue de 1a solidification de ces alliages.
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- Ces deux coupes montrent que la microstructure de ces aliiages formés sur I*acier
inoxydable austénitique X8 CrNi 12 12 est totalement différente des
microstructures des alliages A, B et C. Dans ce cas, la croissance est totalement
colonnaire. La figure 4.13b montre deux dendrites ayant quasiment cru depuis
Yinterface fondu / non-fondu jusqu'a la surface du métal. Ces dendrites, comme
dans le cas de la croissance colonnaire de I'acier inoxydable enrichi cn Mo (¢.f.
figure 4.2b), croissent quasiment perpendiculairement au gradient thermique et
donnent une information sur la forme du bain fondu.

Nous avons préscuté dans cette section 4.2.2 les microstructures obtenues ¢n alliant avec
du molybdine et du bore deux aciers inoxydables, un ferritique et un austénitique. Le
maode de solidification lors d'une fusion laser de ces deux aciers modifiée est totalement
différent.

Dans le cas des alliages formés sur ’acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2, 1a
microstructure ¢st équiaxe sur toute la profondeur fondue, sauf sur les premiers microns
de croissance o elle est colonnaire (c.f. figures 4.4). Cette microstructure équiaxe est
formée de grains sphériques dont la taille est contrlée par le temps d'interaction du laser
et par la concentration de "alliage. La figure 4.14 présente, pour les trois alliages A, Bet
C, la variadon de la taille d¢ la microstructure en fonction du temps d’interaction du laser.
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Figure 4.14: Influence du temps d’interaction t,, du laser sur la taille de

la microstructure des alliages A, B et C formnés eu alliant
avec du Mo et du B I'acier inoxydable femitique X2 CrMo
18 2,
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Cette figure regroupe les figures 4.5, 4.10 et 4.12 et permet de se rendre compte de
I'influence de 1’augmentation de la concentration de molybdioe et de bore sur la taille de
la microstructure de cesie famille d’alliage. Comme nous I’avons déja dit, la plus grande
influence de cette augmentation de concentration est une diminution de la taille de la
microstructure. De plus, pour I'alliage C solidifié en utilisant des temps d’interaction
inférieurs & = 15 ms, la microstructure est composée de grains isolés dans une matrice
n'ayant de contraste au niveau de la résolution de la microscopic €lecronique 2 balayage
{c.f. figure 4.11); dans ce cas, la taille de la microstructure peut éure définie soit comme la
distance intergranulaire, soit comme la taille de grains. La figure 4.14 présente ces deux
approches. Les microstructures obtenues griice au microscope électronique 3 wansmission
(MET) montre que chaque grain de ces alliages posséde en son centre un inoculant, Ces
inoculant furent identifi€s par diffraction €lectronique et par analyse chimique EDS
comme étant des di-borures de titane. La région intergranulaire est une zone pouvant éire
amorphe dans le cas de court temps d’interaction laser (320 ps).

Dans le cas des alliages formés sur I’acier inoxydable austénitique X8 CrNi 12 12, la
microstructure est constituée de dendrites colonnaires croissant anti-parallélement au flux
thermique. Cette microstructure est trés sirnilaire 3 la microstructure obteonue en alliant
’acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2 avec du molybd&oe uniquement, & la seule
différence que la croissance est dans ce cas colomnaire et non pas, comme ici,
dendritique.
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§ 43 ALLIAGES SYNTHETIOUES TRAITES FAR LASER

Nous allons présenter dans cetle section les microstructures observées aprés un traitement
laser du fusion effectué sur les alliages synthétiques dont 1a composition est donnée dans
la section 3.2.3. Deux familles d'alliages synthétiques ont &t traitées par laser; la
premitre famille se basant sur le fer et la deuxidme ayant comme base 1'intermétallique
FeAl La raison des traitements laser sur ces deux familles est différente. Dans le casde la
famille basée sur le fer, il s’agit de comprendre quels sont les mécanismes contrdiant le
type de la microstructure de solidificatdion (microstructure colonnaire ou éqniaxe); tandis
que dans le cas de la famille bas€e sur I'interméeallique FeAl, i1 s’agit de voir s'il est
possible d’appliquer cette technique permetiant de controler le rype de la microstructure 2
d’autres types d'alliages odi I'affinement de cette demigre provoqué par la microstructure
€quiaxe est particuligrement important. Ce cas se rencontre dans les interméalliques; en
effet, bien qu'ils possedent des propriét€s mécaniques trés intéressantes, ils sont s
rarement utilisés en raison de leur manque de ductilité. Comme I'a montré Schulson [40],
une approche possible pour augmenter leur ductilité est de diminuer leur taille de grains
au-dessous d'une taille critique. Ainsi, nous avons traité ces intermétalliques
superficiellement par laser afin de voir s'il est possible de les solidifier en contrilam leur
mode de solidification afin d'obtenir une microstrucwre équiaxe A grains fins.

§ 431 Alliages basés sur e fer

Les trois alliages ayaat &€ fondus par laser sont les suivants:
- Fegg(TiBy,.
- Fegy(TiBy)yBs.

- Feg3(ZrB;);Bs.

La composition de ces trois alliages s'inspire des alliages A, B et C formés en alliant
I'acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2 avec du molybdéne et du bore. Le premier
alliage [Fegg(TiB3);] posstde la méme teneur en titane que l'alliage A. Le deuxigme
alliage [Feg3(TiB;);Bs] posséde une concentration ¢n titane et en bore trés similaire 4
I'alliage A. Le troisiéme alliage | Fc93(2:1§;)285] cst utilisé afitt de savoir si 1a substitution
du di-borure de titane par le di-borure de zirconium modifie le mode de solidification de
ce type d’alliages. Les microstructures optiques observées lors de la fusion laser de ces
trois alliages sont présentées dans les figures 4,153, betc,
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La figure 4.19z présente la microstructure du ¢dté roue du ruban d’alliage A solidifié
rapidement. Cette microstructure est caractérisée par des grains €quiaxes angulaires ayant
une taille de 1'ordre de 120 nm. La figure 4.19b présente une micrographie située au
centre du ruban oil les deux types de microstructures du ruban, ainsi gu’une particule
{c.f. figure 4.18) sont présentes. A 'extérieur de la micrographie, on retrouve la
microstructure équiaxe du ¢&é roue tandis qu*a I'iniérieur de cette dernitre, on tronve une
particule ayant servi d’inoculant ay grain cellulaire caractéristique de fa microstructure da
cbté libre du ruban. Ces inoculants furent analysés chimiquement grice au microscope
€lectronique & balayage en unlisant 1a méthode EDS. Comme ces inoculants sont les seuls
constituants du ruban contenant du titane et en se basant sur ’analyse faite sur I'alliage A
solidifié par laser, ces inoculants ont été identifiés comme étant des di-borures de titane
TiB,.

Cette section montre que le mode solidification {laser ou “mekt-spinning™) a une grande
influence sur 1’échelle de la microstructure d'un alliage donné. En effet, bien que ces
deux modes de solidification ragide permettent d'obtenir des vitesses de refroidissement
T comparables, la taille de la microstructure de 1'alliage A solidifié par laser est trés
différente de celle obtenue lors de sa solidification par “melt-spinning”, bien que les deux
types de microstructures soient équiaxes. Nons verrons dans 1a section 6.5 quels sont les
paramitres permettant d'expliquer cete différence de taille dans la microstmucture.
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CHAPITRE 5

SIMULATION
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§.51  BUTS DE LA SIMULATION

Les buts de la simulation dans le cadre de ce travail sont multiples. Le premier objectif est
la coanaissance du champ thermique se trouvant dans le substrat mérallique lors du
traitement Jaser. Ce champ thermique déterminé, il est possible de I'employer pour
estimer les variables contrlant 1a formartion de la microstructure et de pouvoir ainsi, en
employant les relations développées dans le deuxigme chapitre de ce travail, de simuler la
microstructure d'une couche solidifiée rapidement lors d'un traitement laser.

La connaissance du champ thermique est donc la premire érape d'une simulation. La
simulation est indispensable dans notre cas, éar il n'est pas possible de connaitre ce
champ thermique expérimentalement poar les raisons suivantes:

- Les dimensiens du bain fondu (profoudeur fondue = 50 pm; largeur en surface
= 150 um) sont beaucoup trop petites soit pour focaliser un pyromére (mesure de
la température de surface), soit pour y placer un thermocouple.

- Le cycle complet de la sclidification (chauffage, fusion et solidification) est trop
rapide (inférieur & 20 ms dans la plupart des cas) pour Ic temps de répeonse des
appareils de mesures.

La connaissance du champ thermique dans la pidce métallique et son évolution temporelle
nous permet non seulement de micux contrdler les procédés de traitement laser
{profondeur fondue, température maximale atteinte en surface), mais nous permet surtout
de connaitre les variables thermiques contrdlant Ia solidification, c’est-3-dire Je gradient
thermique Gy, la vitesse de solidification Vg ainsi que 1a vitesse de refroidissement T.

Dans Ic cas d’'une microstructure équiaxe; grice & la connaissance du profil thermique se
trouvant dans le substrat, il est possible d'employer les modeles dévcloppés dans le
deuxigme chapitre permettant de calculer la fréquence de germination I et la vitesse de
croissance des cristaux Y, afin de simuler la microstructure obtenue (distribution de la
taille de grains). Cette simulation de microstructure est intéressante pour les deux misons
suivantes:

- Elle permet de savoir si Ies modeles de germination et de croissance existants sont
suffisants pour expliquer la formation d'nne microstructure équiaxe lors d'une
solidification rapide.

- Dans le cas affirmatif, la simulation permet l'estimation des paramétres contrdlant la
germination hétérogéne, notamment I'angle de mouillabilité ¢ et le nombre de sites
de genmination Ny
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La simulation d'une solidification doit se faire en deux niveaux, comme le souligne
Rappaz [41].

- A un nivean macroscopique pour le calcul de I'évolution temporelle de la
distribution des températures.

- A an niveau microscopique pour le calcul de la microstructure.

Le point critique de la modélisation est le couplage de ces deux niveaux. En effet, le
programme calculant le champ thermique doit connaitre, entre autres, le domaine de
température & laquelle la chaleur latente est dégagée, température calculée par le
programme de microstructure; ce dernier devant connaitre le profil de température, calculé
par le programme du champ thermique.
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§ 52  SIMULATION THERMIOUE

§ $2.1 Conduction thermi

Le laser peut Bire considéré comme une sonrce de chaleur surfacique. Certe chaleur est
dissipée dans Je métal par conduction thermique. Dans un cas stationnaire, la distribution
de termpérature est contrblée par 1’équation de Fourier.

P Cp( Vi VT) = div (x VT) (5.1)

avec  T=TixyZz ladistribution de température.
Viaser la vitesse du laser.

Les conditions aux limites décrivant ce probléme sont les suivantes:

- La condition (5.1a) est la condition anx limites décrivant 1'introduction de chaleur
dans la pice soumise au traitement laser.

X ﬂ = qq (5.1a)
on
i I surface du méwl.
avec  qq le flux thermique en surface.

- Lacondition (5.1b) suppose que la pidce sonmise au traitement laser est adiabatique
(aucun échange thermique avec I'environnement).

aT
xk— =0
an (5.1b)

A une distance suffisamment grande du laser.

Deux approches sont possibles pour résoudre ce systéme d’équations.

§ 522 Résolufi Ivtique de I'équation de Fouri

Une résolution analytique est possible uniquement dans le cas ob 1'on suppose gue les
paramétres thermiques (chaleur spécifique Cp. densité p et conductivité thermique x) sont
indépendants de la température.

Rosenthal {42] donne une solution analydque en trois dimensions ayant une source de
chateur ponciuelle mobile. Cline et Anthony [43] donnent une solation plus réaliste en
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remplagant la source ponctuelle par une source ayant un profil ganssien, Ces relations
analytiques sont utiles, car clles permettent de connaitre quels sont les paramétres
importants lors d'un traitement de surface par laser. Mais ces demigres ne peuvent donner
des résultats réalistes lors d'une fusion par laser, car la supposition que les paramires
thermiques sont indépendants de la température est surtont irréaliste dis que le métal
devient liquide. Dans le cas du fer, si on le chauffe 4 2000 K, plus de 20% de 1'énergie
nécessaire est absorbée lors de sa fusion (chaleur latente L). Pour cette mison, seule une
résolution numérique de 'équation de Fourier peut donner des résultats réalistes.

§ 523 Résoluti eri te I'équation de Fouri

Pour des raisens de simplicité, aons avons résolu ce systtme d’équadons 5.1 grice 4 une
approche monodimentionnelle. Dans ce cas, nous sommes obligé de tenir compte de la
vitesse dn laser en employant nne approche non-stationnaire. Dans cette approche, la
relation 5.1 est remplacée par la relation 5.2.

Py %}(t,z) = %(K %tl(t-z)) (5.2)

Les conditions initiales et aux limites de cette nouvelle équation sont les suivantes:

cLwo = q (5.22)
cTLan =0 (5.2)
T®zZ) = Tym (5.2¢)
q, = 0 sit<0 (5.2d)
Qe = qQ; + Qp si0sStst, (5.2¢)
Qg = 0 sit>ty, (5.2)
avec 1 la profondeur de 1a pigce.
Tamb Ia lempérature ambiante.
tin le temps d'interacton du laser.
q le flux theremique du laser absorbé.
qz le flux thermique perdu par radiation.
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Les deux flux thermiques q; et qa sont définis par les équations 5.3

q = Lq (5.3a)
g = €0(Te' - Tomp)) (5.3b)
avee { I’ absorptivité.

q le flux du laser.

£ I'émissivité.

c la constante de Stefan-Boltzmann.

Tsur la température de la surface.

Tamb la température ambiante.

Nous avons opté pour la résolution numérique de l'équation de Fourier
moncdimentionnelle par la méthode des différences finies en utilisant un schéma d'Euler
explicite. La résolution par différences finies offre le grand avantage d'étre une méthode
facile 3 programmer, surtout dans le cas monodimentionnel. Hsu et al. [44] donne un
critére, en fonction du temps d'interacoon du laser t;,, du diamétre du laser djpq., et de la
diffusivité thermique o, permettant de savoir si on peut approcher la distribution de
chaleur tridimentionnelle résultante d’une impulsion laser par un calcul
monodimentionnel. Leur critdre est le snivant: la disaibotion de chaleur peut éire
considérée comme monodimentionnelle si

< neser (5.4)

La diffusivité thermique & haute température de I’alliage A (Fe71CrigMogBs), qui est
I'alliage simulé, est de 3,7-10-6 m?s]. Le tablean 5.1 donne les temps maximums
d’interaction permettant de considérer la distribution comme étant monodimentionnelle en
fonction dn diamétre du faisceau laser.
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djaser [HM] tp [ms] dygger [UmM] tn; [ms]
100 0.7 400 10,8
200 2,7 500 16,9
300 6.1 600 24,3
Tableau 5.1: Temps maximum d'interaction permettant de considérer la

distribution de chaleur monodimentionnelle.

Les caractéristiques expérimentales de la distribution de taille de grains utilisée pour
évaluer la simulation sont les suivantes:

- tipg = 10 ms.
- digser = 300 pm,

Le crittre de Hsu n'est pas vérifi€, ce qui signifie que la distribution de température n'est
pas monodimentionnelle. La valeur numérique de la vitesse de refroidissement T estimée
par le programme monodimenrionnel est donc une valeur trop faible. Nous avons
néanmoins utilisé cene distibution expérimentale, car I'erreur sur T est estimée comme
€rant inférieure & 50%, ce qui n'a pratiquement pas d'inflnence, comme nous le verrons
dans le chagitre 6, sur 1a distribution de 1a taille de grains dans le cas d'une solidification
équiaxe.

La résolution de I"équation de Fourier suppose également que 1'état Stationnaire au niveau
thermique est atteint. Rama Rac et Sekhar [45] ont montré, que pour arteindre cet état, le
nombre de Fourier Fy, (temps additionnel) doit &tre supérieur & 20. Mathématiquement, on
a la relation snivante:

ot

2
dlnser

> 20 (5.5)

En introduisant des valeurs typiques, on voit que le régime stationnaire est atteint aprs
490 ms, ce qui représents une distance de traitement laser inférieur & 5 mm (dans ce cas
d’une vitesse de déplacement de 10 mms"). Cette distance €ant s petite, les
distributions de taille de grains observées ont tontes été solidifiées dans un régime
stationnaire.

La résolution par la méthode des différences finies du systtme d’équations 5.2, en
ntilisant une approche d’Euler explicite, s'cffectue de la maniére suivante:
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- En posant T:, 1 température discrete du nocvd m aw temps 0, les relations 5.2
s'écrivent de la manidre svivante:

n+l
(Tml - Tm) (T m+l) 9n = P CE (Tm - T-:'n) (5.62)
Az x® x At
@ = Lq+ea(To? - Tym®) (5.6b)
aver Az 1a maille selon z.
M Vincrément temporel.
- Grice A "milisation d’un schéma d’Euler explicite, il est possible de résondre
1
1’équation 5.6a par rapport ﬂTM
n+l n x
A x (g .38).- sl v e} o
peydz {hz

Cette équarion est explicite, car elle permet de connaitre la température du noeud m au
temps n+1 en connaissant les températures des nocuds adjacents av temps n. Cependant,
en travaillant de la sorte, la stabilité numérique est conditionnelle; elle n’est assurée, dans
le cas d'un calcul monodimentionnel, que si la coudition suivante est vérifiée (critére de
Fourier):

o At
Az

< 0,5 (5.8)

Cette condition impose donc un intervalle de temps At A ne pas dépasser une fois que
I'incrément Az a ¢ choisi.

Le calcul rient compte de la variation de la chaleur spécifique ¢, er de la conductivité de
chaleur ¥ en fonction de la température. Au chauffage, ces valeurs sont stockées dans un
fichier et le programme, pour une température donnée, extrapole linéairement les valeurs
de chaleur spécifique et de conductivit€ A partir des deux valeurs les plus proches.

Deux approches sont possibles pour tenir compte du dégagement de la chaleur latente
(Rappaz [411):
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- La méthode de la chaleur spécifique équivalente redistribuant la chaleur iatente en
chaleur spécifique dans I'intervalle de fusion selon la relation:

df,
T = ¢, - Lyt (5.9
avee L la chaleur latente.
f. la fraction solide,

5
- La méthode enthalpique qui remplace la température par 1'enthalpie dans 1'équation
de Fourier. L'enthalpic est définie comme suit:
T
H = f c(M)aT" + L(I - f) (5.10)
D .
La résolution de I'équation de Fourier s'effectue dans ce cas par rapport &
'enthaipie, cette dernitre étant convertie en températre dés que le résnliat 3 616
obtenu.

Nous avons opté pour 1a méthode de la chaleur spécifique équivaiente, en redistribuant,
dans le cas du chanffage, 1a chaleur latente en chaleur spécifique entre la température du
solidus et celle dn liquidns.

Lors du refroidissement, vu que l'intervalle de solidification n’est pas connu, le
programme thermique travaille avec les données du métal lignide jusqu’a Ja température
de germination des cristaux, D2s ce moment, les dounées thermiques sont modifiées en
fonction de la fraction solidifiée £, calculée par le programme de microstructure.

Bien que I'absorptivité § du faisceau laser par le métal varie en fonction de }a température,
nous avons gardé cette dernidére constante, car l'influence de la température sur
Y'absorptivité est relativement mal connue, La valeur nomérique de { (absorptivité
moyenne dans ce cas) est choisie de telle manigre que la profondeur simulée soit identigue
4 la profondeur expérimentale.

La principale faiblesse de ce programme de différences finies est le fait qu'il néglige
totalement 1a convectdon dn métal dans Ie bain liquide. La principale force motrice de la
convection est le gradient de tension de surface (effet Marangoni) cré€ dans le bain lignide
par le gradient thermique (Oreper et Szekely {46]). Les deux principanx effets de s
convection sont les suivants:

- ification in ligui
La convection provoque un transport de métal liquide ayant une température €levée
vers des régions ol le métal liquide est moins chand. Suivant le signe de la
dépendance en température de Ia tension de surface gy, deux cas peuvent se
présenter;
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- Dans le eas d'on coefficient (dog,, / dT) négatif, la convection diminue la
profondeur du bain liquide et élargit ce dernier en surface,

- Dans le cas d'un coefficient (doy,, / dT) positif, la convection crée Ieffet
contraire (augrmentation de la profondeur et diminution de la largeur du bain).

Dans le cas des métaux purs et dans la plupart des alliages, e coefficient
(d0gy, / dT} est négatif (Shimoji [47]). Cependant, comme 1'a monwré Heiple et
Burgardt [48), des éléments actifs comme le soufre et I'oxygdne peuvent inverser
ce coefficient

Diminutiond fentd :
La convection a également un effet de redistribution de la température, pravoquée
par les vitesses élevées de convection du métal liquide. Kou et Wang [49] ont
montré que ces dernigres peuvent dépasser 1 ms’, ce qui provoque un mélange
tnis efficace du bain liquide et donc une bonne homogénéisation de la distribution
de température dans le bain liqmide. Une méthode permettamt de tenir compie de ce
phénomene sans modifier le programme de distribution thermique est d'augmenter
artificicllement la conductivité thermique de la phase liquide (Cadwell et al. [50]).
Les figures 5.1 montrent 'effet d'une angmentation d'un factenr 10 de la
conductivité thermique du métal liquide sur la distribution de température lors du
chauffage.

2500
2250
2000
1750
1500
1250
1000
750 L
500 L
250

Temps entre les courbes: 0.5 ms

Température (K)

A i P " i i i

100 200 300 400 S00 600 700 ROO 900 1000
Profondeur (um)

Figure 5.1a: Profil thermique lors du chauffage sans convection.
Profondeur fondue = 50 ym. ;
Température maximale = 2250 K.
Temps d'interaction = 5 ms.
Pas de calcul = 2,5 pm.
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Figure 5.1b: Profil thermique lors du chauffage avec une diffusion
artificielle (x augmenté d'un ordre de grandeur).
Profondeur foudue = 50 um.
Température maximale = 2120 K.
Temps d’interacdon = 5 ms.
Pas de calcul = 2,5 pm.

Ces figures montrent I'évolution de 1a température en fonction de la profondeur de
la pitce traitée A des emps doanés. Par exemple, la premiére courbe montre
'évolution de la température en fonction de la profondeur aprés G,5 ms; la dernidre
courbe montre la distribution au moment oi le laser a ét€ coupé.

Il a été nécessaire d’augmenter l'absorptivité moyenne { du faisceau laser dans
I'exemple présemant une convection artificielle afin d’obtenir des profondeurs
fondues identiques dans ces deux exempies.

Bien que cene approche semble satisfaisante (diminudon du gradient thermique en
surface), nous ne |'avons pas adoptée. Oreper et Szekely [46) ont montré que cenie
démarche n’est pas réaliste; en effet, le taux d’augmentation de la conductivité de
Pétat figuide est totalement arbitraire et les distributions de température ainsi
obtenues ne sont pas réalistes.

En résumé, les principales caractérisiques du programme de différences finies résolvant
I"équadion de Fourier sont les suivantes:

- Le programme est monodimendonnel.



- Le programme thermique donne en premier lieu la distribution de température lors
du chauffage, car I'intervalle de fusion est connu. Dans le cas du refroidissement,
le couplage entre les deux programmes est indispensable pour connaitre la
distribution de température lors de la solidification.

- L’effet de 1a convection est totalernent négligé. La distribution-obtenue ¢st donc une
distribution de température ayant un gradient thermique maximum.

- L’absorptivité { est supposée indépendante de la température. Elle est choisie de
telle manitre que les profondeurs expérimeniale et simulée coincident.
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§ 53 SIMULATION DE MICROSTRUCTURE

L'approche de la simulation de la microstructure adopt€ dans ce travail est nne approche
cinétique développée iniialement par Uhlmann [51]. Cette approche a été reprise par
Morris [52] pour le contrGle 3¢ 1a fraction cristallisée lors de la fabrication d’un verre
métallique par “melt-spinning”. Nons avons employé ce modele cinétique en 1appliguant
4 une solidificadon équiaxe, La simulation s'effecrue, comme nous 1'avons montré dans
la section 2.3, en trois étapes:

- Une étape de germination.
- Une étape de croissance,
- Une étape tcnant compte de 'interaction entre les grains et penmettant de calculer la

distribution de 1a taille des grains.

§ 530 Equations d T

Comme nous l'avons vu dans la section 2.3.1, 1a fréquence de germination pent s"écrire
de la manidre snivante (c.f. équation 2.15):

1 = R:ﬂ% exp(-ATG-f- f(¢b)) (2.15)
avec D, la diffusivité & l'interface liquide-germe.
a, le diametre atomique.
Np le nombre de sites de germinaton.
(Np = Nyome dans le cas homogéne
Np = N, dans ie cas hétérogéne).
AG® I'énergie libre de Gibbs critique pour
’ former un germe {c.f. &équation 2.11).
() la fonction de monillabilité

(c.f. équation 2.13).

Les différents parameétres nécessaires pour l'obtention de la fréquence de germination
sont calculés de la maniére suivante:
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- Ladiffusivité & linterface liquide-germe D, est calculée en la supposant égale 4 la
diffusivité globale Dy du méal liqnide en utilisant la relation de Stokes-Einstein
liant cette dernidre A la viscosité 1) de Falliage.

kT

= — - (5.11)

¢ 3aymn

Selon Bastezzan et Greer [53], dans les cas d’alliages riches en métalloides, la
relation de Fulcher [54] est I’équation permentant de décrire au mieux 1a variation de
la viscosité en fonction de la température.

@,
WD = @ exp| = (5.12)
g
avec  @pet Py deux constantes.
TB la température de transition vitreuse.

- L'énergie de surface vy est un paramétre difficile 4 déterminer. En prenant I'approche
de Tumbull [55], nous pouvons exprimer I'énergic de surface comme suit:

Y = 045 __“‘TT/L_“T/ (5.13)
Tf Na\vo 3 Vinot 3

avec N, le nombre d'Avogadro.
Vool le volume molaire.

- Pluosieurs modgles existent pour I'estimation de AG,,. Greer [56] a montré, en se
basant sur des mesures expérimentales, que le meilleur modgle est celui de Dubey et
Ramachandrarao [57]:

A Fus (5'1*)2
L AT C AT
= . Ikl
AG, = T, 3T (l 6T) (5.14)
avec AcF:s la différence de chaleur spécifique entre la
phase liquide et solide & la température du

liquidus,

- Nous avons simulé la microstructure de l'alliage A (Fe)CrigMogBs); les
propriétés de cet alliage ont été estimées en se basant soit sur les propriétés d'un
acier riche en chrome, soit sur celles d’un alliage Fe - B. Les paramétres ntilisés
sont les suivants:

ag = 0,25 um (maille cc du Fe()).
@y = 510" Nsm2 (Tumnbull [58]).
P, = 5745 K (Turnbull [58]).

Tg = 780 K (Chen et Jackson [59]).
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L =152 Kimol'! (chaleur latente du Fe).

Tiquidus = 1720 K (Massalski (60)).

V= 7,110 m3mol ! (maille ec du Fe(8)).

Ac, =5,6Jmol 'K =063L/T;
(Battezzati et Barico [61]).

La figure 5.2 montre la variation des fréquences de germination (homogéne et
hétérogéne) en fonction de 1a tempéranre.
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Figure 5.2: Fréquence de germination dans un cas homogéne
(Natome = 8102 m3) et hétsrogene (N = 1-101 m™3

et § = 20°).
Cene figure confirme limportance de la mouillabilité sur 1a fréquence de genmination.

Nous avons employé afin de connalire 1a vitesse de croissance des cristaux un modele de
croissance dendritique & haute vitesse développé par Kurz et al. [24) (c.f. section 2.3.2).
Bien que ce modéle décrive la croissance dendritigue dans un gradient de température
positif (croissance colonnaire), nous 1'avons employé pour décrire une croissance
€quiaxe (gradient de température négatif). Les valeurs des vitesses de croissance données
par ce modéle en fonction de la surfusion de I'alliage sont calculées grice un programme
annexc écrit par Gremaud [62] et stockées dans un fichier o le programme principal les
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lits. Ponr ce type de croissance, nous avons employé les données d'un alliage binaire
FegsBs pour la raison suivante: parmi les éléments de soluiés de 1'alliage A
(Feq1CrigMogBs), comme nous le verrons dans le paragraphe 6.2 de la discussion, ¢’est
le bore qui est I'élément contrblant ce type de croissance. Les données utilisées sont les

suivantes:

Conventration (atomique): €q = 5%.
Gradient thermique (c.f. simulation thermique): Gy = 3108 Km™.
Epaisseur caractéristique de I'interface cristal-liquide

{Azz [11]): ap =1nm
Pente du liquidus (Massalski (60]): gy = - 226 K(%) .
Coefficient de partage d’équilibre

(Voroshnin et at. {12)): K =90,001.
Coefficient de Gibbs-Thomson (Kurz [21]): r=2107 Km.

Energie de diffusion du carbone dans le fer liquide:  Qgi¢ = 57,6 KImol™".
Facteur pré-exponentiel de diffusion du
carbone dans le fer liquide: . Agir=1,6107 m%),

Comme il n'exisie pas A notre connaissance de mesure de diffusivité du bore dans
le fer liquide, les données de diffusivités sont celles du carbone dans le fer liquide
(Ershov [63]).

La figure 5.3 montre I'évolution de la vitesse de croissance des cristaux en fonction de la
température.
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Figure 5.3: Vitesse de croissance des cristaux sclon ie modele de

croissance développé par Kurz et al, [24).

Ceute figure montre que la surfusion nécessaire afin que la vitesse de croissance des
cristaux atteigne la vitesse & partir de laguelle il est possible de considérer la sclidification
comme étant Tapide (Vg = 3mms’), cf. section 2.2) est de ordre de 35 K. En
raison de la diminution de la diffusivité du bore dans ke fer liquide lors de 1’angmentation
de Ja surfusion, Ja vitesse de croissance présente im maximum quand la surfusion atteine
= 500 K.

§ 533 Calcyl de la micrestructure
Apres avoir calculé la fréquence de germination et la vitesse de croissance des cristaux, il
faut employer ¢es denx variables afin d'obfenir une simulation de microstructore. La

figure 5.4 présente l'organigramme du programme permettant de déterminer la tille de
grains de la microstructure,
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Lacrure du fichier
comtenant ley sAnpéramres

Cheix du
modile de simulation

Calcul de ln fréquence Dimnaton de Ia

de gearminstion

Calcul de la vitesao de
croirsence

Fin de la simulation

Figure 5.4: Organigramme du programme ¢alculant 1a microstruciure.

Le principe général de ce programme peut Eire décrit de la manidre suivante:

- Lecture du fichier contenant le profil de températre calculé par le programme
- thermique et choix du modile de germination,
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Calcul de 1a microstructure (distribution de la taille de grains) et de la fraction
solidifide.

Calcul des données cmployées par le prograrme thermique (chateur latente).

Le coeur dn programme est le calcul de la microstructure. Ce demier s'effectue grice 3

une boucle ayant 'ossature que voici:

Calcul de la fréquence de germination et de la vitesse de croissance 2 la température
considérée.

Test regardant si la fréquence de germination est suffisante pour former des
germes. Dans le cas négatif, le programme diminue la température et commence une
nouvelle boucle. Dans le cas posin'f,' ie calcul de la microstructure débute.

Test regardamt si le nombre de sies de germination est €puis€ ou non. Dans
I'affirmatif, le calcul de microstructure considire nniquement la croissance. Dans le
négatf, le calcul prend en compte la germination et la croissance. Dans le cas d'nne
germination homogene, ce test est supprimé.

Caleul de la fraction solidifiée.

Série de tests permeniant de sortir de la boucle si la solidification est complete. Clest
le cas si une des conditions snivantes est remplie:

- La fracton solidifiée dépasse une valeur critique.
- La vitesse de croissance est négligeable (Vs € 1107 ms™h),
- La température est inféricure A la température de transition vitreuse.

Dans le cas ob ces tests sont négatifs, le programme diminue la température et
commence une nonvelle boucle.

Le calenl de la fraction solidifiée s'effectue de Ia manigre suivante:

Le programme calcule le nombre ct Ia tailie des germes critiques, ainsi que la vitesse
de croissance des cristaux pour nne température donnée. La vitesse de croissance
des cristaux permet de connaitre I'augmentation de taille de ces derniers lors d'une
boucle de température. Griice au nombre de grains et 3 leur taille respective, le
volume solidifié nnitaire étendn est caleulé en utilisant la relation suivante:
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Ve = 5.15)
} Vier
avec n le nombre de classe de grains,
N; le nombre de grains contenu dans la
classe i.
] le rayon des grains de la classe i.
Vi le volume total.

- Le volume calculé griice & Ia formule 5.15 est ke volume unitaire étendu et il est
exact uniquement au début de la solidification. En effet, cene approche néglige
totalement la rencontre des grains. Afin de tenir compte de cet effet, nous avons
employé le démarche d'Avrami [25, 26] décrite dans la section 2.3.3. Nous avons
armrété [e calcul de microstructure quand le volume unitaire réel VU‘;;;W (c.f.
équation 2.18) atteint 63%. Cette valeur correspond 4 la fraction volumique
expérimentale des grains ferritiques de 'alliage A (Feq,CrigMogBs) pour une
vitesse de refroidissement de I'ordre de 10° - 10° Ks™!, La distribution de la taille
de grains calculée par la boucle de calcul ob la fraction selidifiée atteint sa valeur
imposée est la distribution simulée de la taille de graias,

Cette distribution est finalement wonquée par le programme pour ne tenir compte que des
classes de grains occupant une fraction volumique supérieure ou égale & 0,1% 4 la
fraction volumigue totale. En effet, il n'est pas possible, statistiquement parlant,
d'observer expérimentalement des classes de grains occupant un volume inférieur 4 ce
pourcentage du volume total. La figure 5.5 présente 'évolution de la fraction solidifide en
fonciion de la température pour deux types de germination (homogéne et hétérogéne).
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Figure 5.5: Fraction solidifiée en fonction de la température dens un
cas d'unc germination homogéne (Ngome = §10%8 m‘3) et
d'nne germination hétérogéne (Ng,. =1 10 m? ot
¢ = 20°%).

Une fois le calcul de microstructure effectué, e programme se termine en créant le fichier
contenant les données utilisées lors du refroidissement par le programme thermique pour
connaitre la distribution de température. Durant la solidificadon, ces valeurs sont
calculées en fonction de 1a fraction solidifi€e. Le dégagement de chaleur latente est traité
de maniére identique qu'au cours du chauffage, c'est-d-dire qu'elle est ransformée en
chaleur spécifique dans l'intervalic de solidificaton.

Dans ceite simulaton, les bornes des classes de grains obtenucs de 1a distribution
dépendent nniguement de 1'incrément de.tempémature de la boucle de calcul. Dans le cas
d’une germination hétérogéne efficace (¢ = 20°) ol la résolution doit &tre bonne, des
valeurs typiques sont les suivantes:

- Incrément de température = 0,4 K.
- Largeur d'une classe = 10 nm,

Afin de pouvoir comparer la distribution simulée avec une distribudon expérimentale, but
final de la simuladon, il faut que les bornes des classes de ces deux distributions soient
identiques. Povr ce faire, Ia distribution simulée est intégrée graphiquement afin d'obtenir
la courbe cumulative de cette distribution; cette courbe cumulative est ensuite dérivée
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manuellement de telle manigre A obtenir une distribution simulée ayant les mémes bomnes
que la distribution expérimentale.

La principale limitarion de ce programme de simulation de microstructure provient du fait
que, dans le cas ob le nombre de sites de germination est identique au nombre de grains
{chaque site germine), 1a relation {2.15) calculant la fréquence de germination héwérogtne
ne tient pas compte de la diminution du nombre de sites efficaces, dii A la consommation
de ces derniers lors de la germination. Nous avons, dans ce cas, corrigé la distribution
simulée de la tailte de grains en pondérant le nombre N; V" de grains dans la classe i
de la manigre snivante:

NiCorrigé - (N:oz - Nscrmi) NiNuncm (5.16)
ot
avec  N;“°™# e nombre de grains dans la classe ien
tenant compte de la consommation des
sites de germination.
N;Nom ST e nombre de grains dans la classe i en ne
tenant pas compte de la consommation
des sites de germination,

Niot le nombre total de grains.
Ngermi le nombre de grains ayant une taille plus
" grande que ceux de laclasse i,

Etant de taille supérieure, les grains Ny, sont les grains ayant germinés avant ceux de
la classe i et donc ayant consommé une partie des sites. La figure 5.6 montre 'effet de
cetie correction dans le cas ob le nombre de grains est identique au nombre de sites.
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Figure 5.6a: Distribugon de ia taille de grains sans comection dans le cas
d’vpe germination hétérogéne (Ngje = 1110¥ m3 o
¢ = 20°).
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Figure 5.6b: Stmulation identique 3 celle de la figure 5.6a, mais
comigée.
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£ 54 COUPLAGE DES DEUX PROGRAMMES

Nous avons développé aux paragraphes 5.2 et 5.3 deux programmes travaillant 2 deux
niveaux de simulations différents. A un niveau macroscopique, la simulation thermique
nous renseigne sur la distribution de température; 4 un niveau microscopique, nous avons
le programme calculant la distribution de la taille de grains. Pour obtenir une simulation
de la microstructure obtenue lors d'wn traitement de surface par laser, il est indispensable
de coupler ces deux programmes. En appliquant le programme de microstructure 4 un
volume unitaire dont I'évolution de température st contrdlée par la simulation thermique,
deux approches sont possibles pour le couplage des programmes (Thévoz [64]):

- Une approche intégrée oi le programme de microstructure €5t un sous-programme
du programme thermique permettant d'obtenir pour chaque température les
caractéristiques thermiques de Valliage (conductivité, chaleur spécifigue et chalear
latente). Ces variables sont eusuite utilisées par le programme thenmique pour
calculer 1a prochaine température.

- Une approche séparée oil les deux programimes forment une boucle itérative. Cette
boucle est exécutée jusqu'an moment ol les résultats des deux simulations sont
indépendantes du nombre de boucles effectuées, ce qui signifie que le couplage
entre les deux programmes est obtenu.

Nous avons choisit l'approche séparée en raison de sa simplicité, malgré qu'eile présente
le gros désavantage de nécessiter un temps de calcul nettement plus important que
I'apprache intégrée.

La figure 5.7 présente schématiquement 1a démarche vtilisée pour le couplage de ces dewx
programmes. La simulation débute par un calcul thenmique permettant d'obtenir un
premier profil thermique correspendant aux conditions expérimentales observées. Le
profil thermique calculé n’est qu'une approximation, car il ne tient pas compte du
dégagement de la chaleur latente lors de la solidification. Ce profil est ucilisé par le
programme de microsaucture pour déterminer le premier domaine de solidification
correspondant A ce profil thermique, permettant ainsi de conngitre les températures ol la
chaleur latente est dégagée, ainsi que 1a variation des données thermiques. Ces premigres
données thermiques sont ensuite employées par le programme thermique pour calculer le
deuxitme profil thermique. Ce deuxitme profil est plus précis que le premier, car il tient
compte de la variation des données thermiques lors de 1a solidification. Ce deuxiéme
profil est uiilisé pour calculer le deuxidéme domaine de solidification. Le couplage de ces
deux programmes s 'effectue donc par un emploi itératif de ces deuwx programmes; ce
couplage est obtenu quand les résultats sont indépendants du nombre de boucles.
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1a simulation indépendants
du nombre de boucles ?

Fin de 1a simutation

Figure 5.7: Organigramme présentant le couplage entre les denx
programmes.
La figure 5.8 montre I’évolution de la température de fin de solidification en fonction du
nombre de boucle dans le cas d'une simulation ayant les caractéristiques suivantes:

Profondeur fondue = 50 pm.

Temps d'interaction = 5 ms.

Nombre de sites de germination = 1-101% 3,
Angle de mouilfabilité = 20°.
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Figure 5.8: Influence du nombre de boucles sur Ja température 2
laquelle la solidification est compléte.
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Nous remarquens que, 4 'exception du résultat de la premizre boucle ol 1a température
de firt de solidification est légérement inférieure aux autres, les températures simulées
sont quasiment constantes dés la deuxi¢me boucle. En effet, dés cette boucle, 1'écart
maximum entre les températures obtenues est de 1,5 K. Nous avons ajouté sur la figure
5.8 la moyenne des températures obtenues pour les boucles 2 4 18. En raison de la rapide
stabilisation des valeurs obtenues, nous avons arr€té la simulation a la fin de la cinquitme
bougcle.

105



§ 55 RESULTATS DE LA SIMULATION

Cette section présente les distributions obtenues grice 2 la simulation en variant les
conditions de germination et en gardant les conditions thermiques constantes. Comme
nous I'avons déja dit, nous avons appliqué cetie simulation 2 la solidification &quiaxe de
Ialliage A (Feq;CrigMogBs) lors d’un traitement laser. Le flux de chaleur absorbé q) par
le métal est choisit de telle maniére A obtenir une profondeur fondue de S0 pm pour un
temps d'interaction de 10 ms, ce qui correspond 2 la distribution expérimentale utilisée
pour étre comparée 4 la distribution simulée,

Selon Kbster et Rlanke [65], 1a forme de 1a distribution de la taille des grains révéle les
conditions de germination. Les trois cas possibles sont les suivants:

- Germination homogene caractérisée par une distribution de taille de grains
relativement uniforme,

- Gerrination hétérogéne sur un nombre limité de sites donnant une disaibution
caractérisée de la maniére suivante:

- L'ensemble des grains est plus grand qu'une taille donnée.
- Laclasse ayant le nombre le plus important de grains a la plus grande taille.

- Germination simultanée de tous les sites de germination donnant une distribution
monodispersée. '

La figure 5.9 montre schématiquement ces wois types de dismibation.
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Figure 5.9: Distribution de taille de grains selon le type de germination
(selon Kdster et Blanke [65]) dans un processes
isotherme.

a)  Germinadon homogéne.
b)  Germination hétérogéne.
¢)  Germinadon sur un nombre limités de sites.

Ces distributions sont des distributions idéales, car elles ont £té déterminées pour un
processus isotherme (fréquence de germination I et vitesse de croissance Vipgic
constantes), ce qui n'est pas le cas d'une solidificadon.

La figure 5.10a présente la distribution de la taille de grains obtenue en supposant nne
germination homogene. Les figures 5.10b & 5.10f présentent les distributions de grains
obtenues en variant ics conditions de germination héiérogene.
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Figure 5.10¢:  Distribution de raille de grains simulée dans lc cas d'uns
germination hétérogéne ($ = 30°, Nggge = 1-10%° ta™>).

2.0 lﬂ"f-_

1.5 107
10 10% [

0.5107%

L AN

0 0.5 1.0 1.5 20
Taille des grains (um)

Figure 5.10f:  Distribution de taille de grains simulée dans le cas d'une
germination hétérogéne (¢ = 25°, Nggpe = 1107 m'),
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Le tableau 5.2 donnc des valeurs caractéristiques de ces distributions.

Nombre de Température | Température
Germination |Figure . début fin
BYBINS | colidifieation | solidification
Homogzne 5.10a |5,410" m™? 1490 K 1433K
Hétérogne
o = 10° 5.10b [1,010¥m? |  1716K 1681 K
Ny = 1-10"7 m3
Hétérogéne
o = 20° 5.10¢ | 1,010'% m"3 1704 K 1673K
Ngjie = 1-101 m™?
Hétérogine
o = 25° 5.10d 1,010 m3 1696 K 1663 K
Nsite = 1101 m®
Hétérogene '
¢ =30° 5.10¢ [5,510% m3 1686 K 1648 K
Ngjte = 1-10'% 3
Héiérogene
b =25° 5.10f [3710% i3 1697 K 1670 K
Ngje = 1102 73

Tableau 5.2 Valeurs caractéristiques des distributions simulées

Les principales caractéristiques de ces distributions sont les suivantes. Dans le cas de la
germination homogeéne, nous avons:

- La figure 5.10a montre une distribution de taille de grains obtenue grice 4 une
germination homogene. La modification de la forme de cente distribution par rapport
3 la distribution homogene de Kister et Blanke {figure 5.9a) proviem de la fore
augmentation de la fréquence de germination 1 lors de la solidification. En effet,
comme le monitre la figure 5.2, Ia valéur de la fréquence de germination est
extrémement sensible aux variations de température. Cette distribution est
€galement caractérisée par un faible nombre de grains (5,4-10”l m'3). Cc faible
nombre de grains s’explique en raison de la vitesse élevée de croissance des
cristaux dans le domaine de température ol 1a germination homogéne est efficace.
En effet, en dessus de 1490 K {température i laquelle la germination homogéne
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débute), le modele de croissance des cristanx prédit une vitesse de croissance
supérieurc 4 0,15 msl. En reison de cette vitesse élevée de croissance, la
distribution de grains est caractétisée par un faible nombre de grains ayant une taille
Elevée,

Dans le cas des germinations h€térogénes, nous avons:

- Cinq distibutions de taille de grains ayant eu une germination héiérogéne sont
présentées aux figures 5.10b & 5.101.

- Les quatre premires distributions hétérogenes (5.10b & 5.10e) montrent I'influence
de I'angle de mouiliabilité ¢ sur Jes distributions en gardant le nombre de sites N,
fixe. En imposant une w#s bonne mouillabilité au sysitme (p = 10°), la distribution
est monodispersée, ce qui signifie que tons les sites de germination sont activés
simultanément et qu’ils sont totalement épuisés lors de la solidification. Dans le cas
oi Ja mouillabilité est moins bonne (b = 30°), on trouve une distribution similaire &
celle obtenue lors d'une germination homogene. En effet, bien que la germination
so0it hétérogene, 1a monillabilité n'est pas suffisante pour activer tous les sites de
germination lors de la solidification ¢t on a, comme dans le cas homogéne, une
germination continue lors de Ja solidification. Le nombre de grains (5,510'% m3)
éant inférieur au nombre de sites (1,0-101° m‘3) confirme ¢¢ type de genmination.
Les distributions obtenues en imposant des angles de mouillabilité intermédiaires
(20° e125°) sont caractéristiques d'une germination hétérogéne o la mouillabilité
est suffisanic pour activer tous les sites de permination. En effet, ces distributions
ne possédent pas de classes de trés petites tailles, signe que tous les sites de
germination sont utilisés lors de la solidification. Comme dans le cas de la
germination homogene, la forme de ces denx distributions (figures 5.10c et 5.10d)
ne correspond & la forme prévue par le modele de Koster et Blanke pour une
germination hétérogéne (figure 5.9b). Ceue différence de forme s'explique
€galement par la forte augmentation de la fréquence de germination 1 lors de la
solidification. En raison de I'efficacité de la germination, les grains sont formés A
une faible surfusion ofi lenr vitesse de croissance Vg €5t faible (figure 5.3) et ces
distributions sont caractérisées par un nombre élevé de grains (5 - 10-10'® rn'3)
ayant une taille inférieyre 2 2 pm, -

- Les figures 5.10d et 5.10f montrent I'influence d’une augmentation de deux ordres
de grandeur du nombre de sites Ngee en gardant I'angle de mouijllabilité fixe
(¢ =25°). En angmentant le nombre de sites de 11019 m3 2 1102 m3, ja
distribution de taille de grain se modifie pour passer d'une distribution hétérogéne
ol tous les sites sont uilisés lors de la solidification A une distribution du type
homogene. Dans ce cas, le nombre de sites de germination est wop élevé pour les
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épuiser lors de la solidification et on obtient une distribntion caractéristique d'une
germination continue lors de la solidification. En raison de l'augmentation de la
fréquence de germination, le nombre de grains est également plus £levé
(3,7-]02'0 m'3), ce qui impose des grains ayant une taille inférieure & 500 nm.

Contrairement aux dires de Késter et Blanke [65], I'étude de ces distributions de taille de
graing monire qu'il n'est pas possible de déterminer les mécanismes de germination
{homogene ou héiérogane) en se basant uniquernent sur la forme de ces distributions. En
effet, une germination héérogéne (figures 5.10e et 5.10f, par exemple) pent donner nne
distribution de taille de grains ayant exactement la méme forme que celle obtenue grice 2
une germination homogéne (figure 5.10a). Par contre, ces distributions permenent de
savoir si la germination est continue au cours de la solidification ou non. Dans le cas
positif (germination continue), les distributions ont leur premitre classe, celle contenant
les plus petits grains, comme classe modale (figures 5.10a, 5.10¢ et 5.10f). Dans le cas
contraire (nombre de sites de germination £puisés lors de la solidification), I'ensemble
des grains est plos grand qo'nne taille donnée (figure 5.10b, 5.10c et 5.10d).

Le tablean donne la température de début et de fin de solidification pour Ies différents
modeles de germination. Dans le cas des germinations hétérogenes, la surfusion atteime
par le systéme 2 la fin de la solidification est faible (AT £72K). Cela signifie que
Pimervalle de solidification est ors proche du hiquidus de Valliage, malgré e fait que la
vitesse de refroidissement T est élevée (T = 4-10° Ks!). Dans le cas de la germination
homogéne, la surfusion atteinte par le sysiéme en fin de solidification est beancoup plus
€levée (AT = 285 K au maximum) que dans le cas hét€rogéne. Cependant, cette
surfusion est nettement trop faible pour aucindre la iempérature de transition vitreuse Ty
(Tg =780 K). Cela signifie, en se basant sur ceti¢ simunlation, que alliage A
{Fe,Cr1gMogBs) ne pewt pas étre amorphisé lors d'un traitement de surface par laseren
imposant une profondeur de fusion de 50 um et un temps d’interaction de 10 ms.

Les figures 5.10a A 5.10f donnent des exemples de simutations de distribution de taille de
grains et elles montrent I’une des utlités d’une simulation. La simulation permet de
connajre s rapidement I'influence d’un paramétre (au niveau thermique on aa niveau
de la solidification) sur la dismibution de la aille de grains et aide ainsi & comprendre les
mécanismes conirdlant Ia solidification d’nne microstruchure équiaxe.

En conclusion, il n’est pas passible, en restant an stade de la simolation, de répondre ici 3
la question posée au débnt de ce chapitre, A savoir si les mod2les de germination et de
croissance existants sont suffisants pour expliquer la formation d'une microstrucinre
équiaxe lors d'une solidification rapide. En effet, une simulation donne toujours nn
résnltat et c’est seulement lors de la comparaison entre la distribution simulée et la
distribution expérimentale que 1’on pent savoir si le résultat obtenn par la simulation est
réaliste on non.
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§ 56 COMPARAISON ENTRE LES DISTRIBUTIONS
EXPERIMENTALES ET SIMULEES

Dans la section 4.2.2, nous avons présenté (c.f. figure 4.8) la distribution expérimentale
midimentionnelle de la taille de grains d'un alliage A (FeyCrigMogBs) solidifié grice an
laser LASAG en utilisant un temps d’interaction de 10 ms. Cette distribntion est
rappelée, ainsi que Ia diseribnton simulée présentée dans la figure 5.10d, afin de pouvoir
les comparer.
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Figure 5.11a:  Distribution expérimentale de la taille de grains d’un alliage
A solidifié par le laser LASAG (profondenr fondue
50 pm, temps d'interaction 10 ms)
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Figure 5.11b:  Distribution simulée de la taille de grains d'un alliage A
soumis aux mémes conditions de solidification. Les
paramétres ntilisés pour la germination sont les suivants:
Ngpe = 1110 m3 ¢ = 25°.
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La comparaison entre ces denx distributions permet de répondre 2 la premitre question
posée au début de ce chapitre. En effet, comme 1’accord entre ces deux distribntions est
excellent, nons pouvons dire que les modiles de germination et de croissance utilisés
dans ce travail permettent de simuler la formation d'une microstmecture &quiaxe lors d'nne
solidification rapide, bien que le modele de croissance utilisé n’ait pas 1€ développé pour
ce type de croissance (croissance dans un gradient thermigue Gy, négatif), mais pour une
croissance dans un gradient Gy positif. La simulation devient, dans ce cas, un oun! trés
utile, car clle permet d’estimer des valeurs caractéristiques du processus de la
solidification qui ne sont pas accessibles expérimentalement. Nous pouvons notamment
connaitre la surfusion nécessaire pour que la germination commence, le nombre de sites
de germination utilisés. Nous allons regarder quelqu’nnes de ses caractéristiques dans les
paragraphes ci-dessous:

- En se basant sur la discussion de la section 5.5, nous pouvons dire que la
germination hétérogéne de cet alliage A est suffisammen: efficace pour activer tons
les sites de germination avant la fin de la solidification.

- Comme tous les sites de germination sont ntilisés, le nombre de grains de I’alliage
A est donc contrdl€ uniquement par le nombre de sites de germination disponibles
dans le bain liquide.

- Lasimulation se déroule donc en deux étapes:

- Au début, la germination des grains ferritigues et lenr croissance se déroulent
simultanément.

- Une fois de nombire de sites de germination épuisé, la solidification est contrdlée
nniquement par la croissance des grains.

- En se basant sur les données thermiques de 1a simulation, nous pouvons connaitre
les surfusions du syst¢me lors de la solidification. Les valeurs calculées sont les
suivantes:

- Température du liguidus: 1720 K.
- Température dn début de la germination: 1696 K.

Température de la fin de la germination: 1668 K.
- Température de la fin de la solidification: 1663 K.

- La simulation permet de connaitre 1'angle de mouillabilité ¢ ;:ontrﬁlant Ia
genmination hétérogeéne (¢ = 25°).

Cet angle de mouillabilité est un paramiwe important de la germination h€térogéne; il est
indispensable de le connaitre afin de pouveir quantifier le processus de la solidification.
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La simulation est trés utile dans ce cas, car il est extrémement difficile, voire impossible
de déterminer cet angle ¢ expérimentalement,

Comme nous ’avons déji dit, ta simnlation permet £galement de se rendre compic de
I'influence des paramitres contrdlant la solidification, Par exemple, en gardant tons les
paramétres constants, mais en variant I"angle de mouillabilité ¢, la simulation donne les
résuliats suivants:

- Pour un angle ¢ de 0°, la germination est instantanée et elle débute dés que la
température de I'alliage est inférieure A 1a température du liquidus.

- Pourun angle ¢ de 120°, la surfusion doit atteindre 250 K pour que la germination
pisse commencer, '

Cet exemple montre, grice 3 la simulation, que le contrle de 1'angle de mouillabilité ¢ est
absolumeat indispensable si on désire maitriser le mode la solidification.

En conclusion de ce chapitre consacré 4 la simulation d’une solidification rapide d'une
microstructure équiaxe lors d’une fusion laser, la simulation a montré qu'elle est un outil
permettant de micux comprendre les mécanismes contrélant 1z solidification d’une telle
microstructure. En effet, malgré 1outes approximations faites lors de 1'élaboration du
modele de solidification {distribution monodimentionnelle de la chaleur, négligence des
effets de convection, incertitude sur le calcul de certaines variables [diffusivité, énergie de
surface, absorptivité,...}, emploi d'un modle de croissance développé pour pour un
autre type de croissance,...), ce modele est capable de simuler la distribution de la taille
de grains &quiaxes d'un alliage solidifié lors d'un traitement laser. Nous pouvons de ce
fait employer cette simulation de solidification panr estimer des paramatres importants du
processus de solidification (surfusion, angle de monillabilité, température du bain
liquide,...) qui ne sont pas accessibles expérimentalement. Nous allons utiliser ces
paramétres donnés par ce modele pour Etayer les argument employés pour expliquer les
deux types de microstructures observées dans Ie cadre de ce gavail.
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CHAPITRE 6

DISCUSSION ET INTERPRETATION
DES RESULTATS

e



§ 6.1 INTRODUCTION

Avant de discuter et d'interpréter les résultats expérimentanx abtenus lors de ce travail, il
est utile de les présenter synthétiquement afin d'en avoir une vision globale. Cette vision
est donnée par e tableau 6.1.

Mode de
Composition indicative . Microstrocture Tailte
solidificatioo
. AG . ..
FeygCrigMoyTiy Laser LAS Colonnzire dendritique ~ 20 um
continu
Fi Cr, 0 Ti
€775 T(19.0)MO(3+6x)Ti1 Laser LASAG Colonnaire ~Spm
avec O0<xg2 contino
FeerranCras.oMo+2xB 5120 Lases Equiaxe sphérique 200 - 2000
avec 0xs2 Equiaxe dendritique nem
Fey1Cr;gMogBs "Melt-spinning” Microstructure doublement 120 nm ot
bquiaxe 10 pm
Feg4CriaNijgMogBg Laser LASAG Colonnaire dendritique = 5pum
conlinu
Fi iB
sos(TiBy Lassr LASAG | cotonnaire dendritiqee |~ 2 pm
Feg3(ZrBy),Bs continu
’ L
Fegy(TiB;);Bs Laser LASAG Equiaxe sphérique ~ 300 am
continy
Al iBp),B AG
(FegsAlyslgy(TiB2);Bs Laser LAS. Edquizxe dendritique = 1,5pm
(FegsAlys)g3(ZrBa)yBs continu

Tableau 6.1: Vue globale des résultats.

Ce tableau récapitulatif des résultats expérimentaux montre que les microstructures de
solidification observées dans ce travail sont soit €quiaxes on colonnaires. Nous allons
principalement rechercher dans cette discussion quels sont les paramétres qui permetten:
de contrdler le mode de selidification en se basant essentiellement sur 1a solidification par
laser.
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- M lonsizice:
Lors d'un raitement laser, ce mode de solidification est le mode le plus courant,
Dans ce cas, 1a solidification est contrdlée uniquement par Ia croissance des
colonnes ou des dendrites en raison de 1a présence de I'interface fondu / non-fondu
permetiant une croissance sans germination. Les microstructures colouuaires
croissent anti-parallélement au flux de chaleur et comme Jeur vitesse de croissance
est imposée par 1'évolution du champ thermique, il est possible de contrdler leur
vitesse de croissance Vpoic en variant la vitesse de balayage du laser Vigqe;
(Boettinger et al. [66]) selon la relation suivante:

Veris = Vigser - €089 (6.1)
avec @ I I'angle entre le déplacement du laser et 1a
direction locale de croissance.

Cette relation est largement utilisée dans le domaine de la solidification rapide par
laser, car elle permet de connaitre précisément la vitesse de croissance des colonnes
ou des dendrites se formant lors d'une telle solidification. Les deux figures 4.13
présentent un exemple typique de ce mode de solidification.
- Microstructure équiaxe:

Ce type de solidification est rare dans le cas des traitements de surface par laser.
Dans ce cas, la solidification est non senlement contrdlée par la croissance, mais
surtout par la germination des grains équiaxes. Cette germination devant avoir lien
avant la croissance des microstructures colonnaires pouvant croitre A I'interface
fondu / noun-foudu, elle doit &tre extrémement efficace. Un exemple d'une telle
microstructure équiaxe est donnée par Kou et Le {67] dauns le cas d’alliages
d’aluminium fondu superficiellement par un procédé “GTA™ (Gas Tungsten Arc).
Dans notre travail, les alliages A, B et C, I'alliage Fegy(TiB9)2B35 ainsi que les
allinges (FegsAlyslga(TiBy)aBjs et (FegsAlys)gsz(ZrBy)aB s possedent une
microstructure équiaxe par rapport aux cristaux se trouvant i I'interface fondu /
non-fondu.

Ces deux modes de solidification sont toujours en compétition. La microstructure
solidifi€e sera toujours colonnaire, & moins qu’'il soit possible de provoquer une
germination suffisamment efficace afin de supprimer ce type de croissance et d’obtenir
ainsi une microstructure composée de grains €guiaxes. Cette germination sera
vraisemblablement hétérogéne, bien que nous ne puissions pas exclure a priori vne
germination homogene, En cffet, comme la température de germination des grains
équiaxes doit étre suffisamment proche de la température du liquidus afin que 1a
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microstructure équiaxe puisse s¢ développer avant la croissance de la microstructure
colonnaire, une germination homogene de ces grains équiaxes n’est pas impossible, mais
hautement improbable. Un exemple de cette compéttion peut &we vu sur les figures 4.4b
présentant deux fusions laser perpendiculaires effectuées sur I'alliage A. La coupe
parallzle (11 fusion laser) montre une trés légere croissance colonnaire sur 2 & 3
microns {c.f. fléche) an début de 1a solidification, cette croissance étant ensnite annihilée
par la germination et ]a croissance des grains équiaxes se trouvant dans le bain liguide.

Les conditions nécessaires pour oblenir une microstructure équiaxe lors d'un traitement
de surface par laser sont donc les suivantes:

- Vitesse de croissance des cristaux colonnaires suffisamment lente afin d’obtenir un
bain liquide en surfusion permettant la germination hétérogéne des cristanx
équiaxes.

- Présence d’inoculants dans le bain en surfusion pouvant servir de catalyseur a la
germinadotl,

- Grande efficacité des inoculants perimettant une germination hétérogene & une faible
surfusion.

Les wois conditions ne sont pas fondamentalement nouvelles. En effet, Cibula [68] en
discutant en 1949 les conditions nécessaires pour obtenir un lingot d’aluminium coulé
ayant des grains (équiaxes) fins donne des conditions trés similaires anx condidons
posées ci-dessus.

Nous allons détailler dans cette discussion ces trois conditions décrites ci-dessus. Nous
allons également regarder 1'influence du procédé de solidification (laser / “melt-
spinning”), la forme des microstructures équiaxes ainsi que I'influence du cycle
thermique.
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§ 62 INFLUENCE DE LA VITESSE DE CROISSANCE DES
CRISTAUX COLONNAIRES

Afin de connaitre ’influence des éléments d’alliage utilisés dans le cadre de ce travail
(bore, carbone, chrome, molybdene, nickel ¢t titane) sur la surfusion nécessaire pour la
croissance A une vitesse donnée des dendrites colonnaires dans un alliage ferreux lors

d’un traitement laser (gradient thermique positif), nous avons employé le modéle de

croissance dendritique A haute vitesse développé par Kurz et al. [24] présenté dans la
section 2.3.2. Les paramétres utilisés pour estimer cette surfusion sont présentés dans le

tableau 6.2.

B C Cr | Mo | Ni Ti
Concentration atomique ¢ [% at.] 5 5 5 5 5 5
Gradient thermique Gy, [Km™) 3.105 | 3108 | 3105 | 3-10% | 3-10% | 3-105
Epaisseur caractéristique de I'interface 1 1 1 1 1 1
cristal - liquide ap, [nm)
Peate du liquidus my;q [K(% at)') -226]|-178] -1,1|-58]-63]-156
Cocfficient de partage K [/] 0,001| 0,17] 055} 09 | 0,74 ] 0,63
Coefficient de Gibbs-Thomson T [Km] 2107|2107 2107 | 2107 | 2107 | 2107
Energie de diffusion dans le fer liquide s16| 576 566 | 607 | 79.0| 48,1
Quir [kJmot]
Facteur pré-exponentiel de diffusion dansle | 1,6- | 1,6- | 4,6} 1,5 | 57 ] 3.1:
fer liquide A g [m?s™) 107 107 | 107 | 107 | 108 | 107

Tableau 6.2:

Paramétres employés pour estimer la surfusion nécessaire

pour la croissance de dendrites colonnaires en utilisant le
modéle de Kurz et al.

Les références de ces valeurs sont les suivantes:

- Gradient thermique Gy, Simulation thermique.

- Epaissenor caractéristique de interface cristal-liquide as: Aziz [11).

- Pente du liquidus my;q {(indépendante de la température): Massalski [60].
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- Coefficient de partage (3 basse vitesse) K: Voroshnin et al. pourie B [12],
Massalski [60] pour les autres éléments.

- Coefficient de Gibbs-Thomson I'; Korz [21].
Encrgie de diffusion dans le fer liquide Qg4 Ershov [63].

- Facteur pré-exponentiel de diffusion dans le fer liquide Ag¢ Ershov [63).

Comme nous 1'avons déja dit dans la section 5.3.2, les coefficients permettant de calculer
la diffusivité du bore et du carbone dans le fer liquide sont identigues, car il n’existe pas,
& notre connaissance, des données expérimentales de la diffusivité du bore dans du fer
liguide.

Le ableau 6.3 donne pour une vitesse Vpi; de croissance de 1 mms’ 1, vitesse typique
obtenue an début de la solidification Iors de I'utilisation du laser LASAG en mode
continu, les surfusions du systéme lors de 1a croissance des dendrites colonnaires dans le
cas d'alliages ferrenx ayant une concentration en soluté de 5% atomique.

B C Cr Mo Ni Ti

116K 106 K 3K 31K 33K 83K

Tablean 6.3; Surfusion nécessaire pour la croissance de dendrites
colonnaires (Vpis = 1 mms™') pour des alliages ferreux
ayant une concentration en soluté de 5% atomique.

Ce tableau montre que les €léments d’alliages les plus efficaces ponr obtenir un bain
liquide surfroidit sont dans 'ordre décroissant le bore, le carbone, le titane, le nickel, le
molybdéne et dernigrement le chrome, En comparant le tableau 6.2 avec le tableau 6.3,
nous observons que c'est le coefficient de partage d'équilibre K qui est le principal
paramétre conudlant 1a surfusion nécessaire pour nne croissance dendritique 3 une vitesse
donnée. Ce résultat n'est pas surprenant si on regarde la définition de ce cocfficient de
partage K (¢.£. équation 2.2):

CS
== 2
K o 2.2)
avec g la concentration du solidus.
q la concentration du liquidos.
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Plus ce coefficient est petit, plus 1a différence entre 1a concentration du solidus et celle du
liquidus est grande. Quand cette différence de concentration eutre 1z phase solide et
liquide est €leve, a surfusion nécessaire pour Ja croissance des dendrites & une vitesse
dounée est angmentée. En imposant au systéme nue vitesse de croissance, ce qui est le
cas lors d'un traitsment laser continu (c.f. relation 6.1}, le systéme réagit dans le casd’un
faible cocfficient de partage en augmentant la surfusion & laquelle la croissance sc
déroule. Bien que les diffusivités des €léments d’alliages dans le fer liquide soient
passablement différentes (2 1700 K, nous avons 0,2:10°? m?s™! pour le nickel et
10,3—10‘9 m?s'! pour le titane), 1a diffusivité des atomes de soluté n’est qu'un facteur de
deuxiéme ordre.

Le tabieau 6.3 montre que si on veut obtenir un bain liquide d’un ailiage ferreux ayant
une surfusion importante lors d'un traitement laser contin, 1'élément d’alliage le pius
efficace, parmi les €léments considérés dans ce travail, est le bore. Cette surfusion
dépend nawrellement de la concemration de 1'alliage utilisé. La figure 6.1 montre, pour la
méme vitesse de croissance de 1 mms™!, I"influence de la concentration atomique en bore
sur la surfusiou atteinte lors de la croissance des dendrites colonuaires.

300

- 200
g i
=
2
3
3 100

0 Nl L 1 ah— d

0 2 4 6 B t0 12
Concentration en bore (%at)
Figure 6.1: Influence de la coucentration-atomique en bore sur la

surfusion du bain liquide lors de la croissance 4 une vitesse
donnée des dendrites colonnaires.
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Cette figure nous montre que la concentration en bore a une grande influence sur la
sarfusion, Pour une viiesse de croissance donnée, elle donne la concentration minimale
en bore nécessaire pour obtenir nne certaine surfusion. Par exemple, en supposant qu’il
existe des inoculants actifs quand Ia surfusion atteint 100 K, cette figure montre que la
concentration atotnique minimale en bore est environ de 4.5% Si on vent que la vitesse de
croissance des dendrites colonnaires ne dépasse pas 1 mm 5! afin de pouvoir provoquer
une germination hétérogene dans le bain liquide. En effet, en prenant une vitesse de
refroidissement T typique de 10° Ks et en prenant cette vitesse de croissance des
dendrites, ces dernires croissent sur une distance de 1 ym avant que la germination
hétérogéne des grains équiaxes sont efficaces et arréte leur croissance. Dans un tel cas,
une coupe parallele au déplacement du laser donnera une microstructure équiaxe
possédant, 3 I'interface fondu / non-fondw, une petite zone de quelgnes microns ot il
existe unc croissance colonnaire. Une telle microstructure est montrée par la figure 4.4b,
ainsi que par la figure 4.6a.

Dans le cas d’un alliage A {Fey,CrgMogBs), grice 4 Ja simulation de sa solidification
lors d’un traitement laser (laser LASAG, temps d’interaction de 10 ms), nous savons
(c.f. section 5.6) que la surfusion nécessaire pour que tous les germes de cer alliage
soient activés est de 52 K. En gardant la méme vitesse de croissance des dendrites
colonnaires (1 mms'l) et en basant sur la figure 6.1, la concentration minimale du bore
en excés dans le bain liquide doit &tre de 2,5% atomique afin d’assurer un arrét de la
croissance des dendrites colonnaires. Cette figure 6.1 permet donc de relier la
concentration en hore nécessaire pour former une microstructure équiaxe A 1'efficacité de
la germination hétérogéne, qui est elle-méme reliée 3 ’angle ¢ de mounillabilité entre
'tnoculant et le métal liquide.

Cette approche permet de comprendre la différence de mode de solidification laser entre
les deux alliages synthétiques Fegg(TiB7); et Fegs(TiBy)sBs. Clest grice i son excés de
bore lui permettant d’obtenir un bain liguide suffisamment en surfusion pour autoriser
une germination hétérogéne que I'alliage Fegy(TiB,),Bs posséde nne microstructure
équiaxe (c.f. figure 4.16). Le m&me alliage, mais sans excés de bore, posséde lui une
microstructure colonnaire (c.f. figure 4.15a).
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§ 63 PRESENCE DES INOCULANTS DANS LE BAIN EN
SURFUSION

Dans le cas des alliages traités par laser, la microstructure des couches solidifiées
rapidement est formée de grains équiaxes dans leg cas suivants:

- Les alliages A (Feq)CrigMogBs), B (Feg7CrgMogBg) et C (FeggCrisMooBo)
formés en alliant 1’acier inoxydable ferritigne X2 CrMo 18 2 avec du molybdéne et
du bore,

- L'alliage synthétique Fegy(TiB,),Bs.
- Les deux alliages basés sur I'intermétallique FeAl [(FegsAlas)ga(TiB2)yBs ainsi que
(FegsAlss)g3(ZrBy)oBs).

Ces wois types d’alliages contenant un excds de bore ralentissant la croissance des
dendrites colonnaires possédent un bain liquide en surfusion antorisant 1a germination des
grains éqniaxes. Afin de provoquer cette germination hétérogéne, le bain liquide doit
contenir des inocnlants. Ces derniers devant naturellement étre stables thermiguement et
thermodynamiquement 3 une température supérieure & celle ol la germination se déronle.
Nous allons regarder dans cette section quelle peut €tre 'origine de ces derniers,
particulirement dans le cas des alliages A, B et C.
- ALIJAGESA. BaC
Les figures 4.7 présentent la microstructure de alliage A solidifié par laser en
utilisant deux temps d’interaction différents, Cet alliage est composé de grains
sphériques possédant en leur centre un inoculant, Ces inoculants ont €€ analysés
par diffraction €lectronique et par microanalyse EDS (c.f. figure 4.9 ¢t tableau 4.1)
comme étant des di-borures de titane TiB, ayant une partie du titane remplacé par
do chrome et du molybdéne. 1l n’est pas surprenant de tronver du chrome et du
molybdeéne substitué au titane, car ces denx éléments forment également des di-
borures. De plus, ces trois di-borures (TiB5, CrB; et MoB,) possédent le méme
groupe spatial (P6/mmm), des parameuwes de résean trés proches (différences
maximales de 5%) et ils sont mutuellement solubles A haute température (Castaing
et Costa [69]).

Ces di-borures, composés principalement de titane, responsables de la germination
hétérogene des grains équiaxes doivent se former lors du wraitement laser an
moment ol I'acier de base et le dépdt sons forme de peinture se mélangent A Iétag
liguide. En effet, comme 1’acier inoxydable ferritigue X2 CrMo 1% 2 ne contient
pas de bore et comme le dépdt (Mo - B) ne contient pas de titane, la formation de
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ces di-borures de titane peut s’effectuer que dans le bain liquide. Nous avons donc
1a réaction chimigque suivante:

Ti + 2B = TiB,

Les di-borures de titane étant stables thermodynamigquement, 1'équilibre de cetie
réaction est fortement déplacés vers la droite. En effet, en se basant sur les données
thermodynamiques de Kubaschewski et Alcock [36], le calcel dc I’énergic libre de
Gibbs de formation AGg,, du TiBy donne, pour une température de 1800 K, la
valeur de - 296 kJmol™?.

L'acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2 £1ant un acier de décolletage, les 0,6%
poids de titane de ce dernier sont principalement contenu dans des inclusions ayant
comme role de casse-copezux lors de I'usinage. Ces inclusions, de taille inférieure
4 10 pum, ont £1€ analysées quantiativernent par microanalyse EDS en utilisant le
microscope électronique & balayage. Deux types d'inclusions riches en titane ont été
déteciées:

- TiS ayant un point de fusion de 2050 K.

- TigCs84 ayant un point de fusion inconnu. Nous supposons que ces inclusions
sont des TiygCaS4, car Ball (701 a montré que la phase TiyS (analyse donnée par
le systéme EDS qui ne peut pas détecter le carbone) n'existe pas dans les aciers
et que les seules inclusions stables dans les aciers ayant un rapport Ti - § de 2 -
1 sont des tnclusions de TigChSy.

La stabilité thermodynamiguee des ces deux types d’inclusions est contreversée.
Prikryl et al. [71] affirme que les inclusions de TiS sont plos stables
thermodynamiquement 4 haute température que les tnclusions de TigCyS7, tandis
que Liu et Jonas [72] affirment le contraire.

La simulation thermique permet d’estimer le cycle de température subit par
I"éprouvette lors d’un wraitement laser, notamment le temps durant lequel le bain
liquide existe. En prenant des conditions usuelles d’un traitement laser continu
(temps d'interaction de 10 ms, profondeur fondue de 50 ym), le métal est liquide
pendant = S ms lors du chauffage er ~ 1 ms lors du refroidissement. La
température maximale du bain est légérement supérieure 2 2000 K en supposant la
convection du bain liquide nulle. La question cruciale pour la formation des di-
borures de titane TiBy est de savoir si ce cycle thermique est suffisant pour
dissoudre au moins partiellement les deux types d'inclusions riches en titane (TiS et
Ti4C284) contennes dans ’acier inoxydable ferritique X2 CrMo 18 2 afin de
“libérer” le titane nécessaire pour la formation de ces di-borures TiB,. Comme le
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bore, le carbone, le soufre et le titane sont solubles dans le fer liquide, 1a solubilité
de ces éléments dans le fer ne joue pas de rble lors de la dissoludon des inclusions
TiS et TigCy55. En raison de la forte convection du bain liquide, 1a dissolution de
ces inclusions est contrblée par le transfert des atomes 4 I'interface inclusion-métal
liquide et non pas par un processus de diffusion. En effet, en prenant une
température do bain liquide moyenne de 1800 K pour renir compte de
I'homogénéisation du champ de température provoqué par 12 convection, In distance
de diffusion dg (dgic = 2 O)Y2) des Eléments de solutés dans le fer liquide est
bien plus petite que la distance d.,, parcourue par ces solutés en raison des
courants de convecdon. Des valeurs typiques donnent les distances suivantes:

- dgi = 10-15 pm.

- dgon ~ 5000 pm en prenant 1 ms! comme vitesse de convection (Kon et
Wang [49]).

En raison de cette forte convection, la composidon dn bain liquide est homopine
lors dn traitement laser et la diffusion des soluiés dans le fer liquide ne peut en
aucun cas contrler la dissolution des inclusions. Cette dissolution est donc
contréiée par le transport atomique 2 'interface inclusion-méial liquide et elle est
extrémement difficile 4 quandfier.

11 est néanmoins possible de contourner partiellement cette difficulté en regardant le
comportement des £léments d’alliages déposés sur 1'acier par la méthode de la
peinture. Dans le cas des alliages A, B et C, cette peinture contient des poudres de
molybdéne (T; = 2890 K) et de bore (T = 2573 K) ayam une taille inférieure 2
10 pm et ces poudres sont soumises pradquernent au méme cycle thermique que
les inclusions (TiS et TiyCqS7) contenues dans I'acier de base. Bien que la figure
4.3 présentant [a microstructure obtenue lors de [a création d'un alliage A par laser
montre qu'il existe des inhomogénéités aussi bien chimiques que microstructurales
eatre les régions centrales et les régions de chevauchement des traces laser, nous
n'avons jamais pumettre en €vidence des particules soit de molybdgne, soit de bore
partiellement dissontes quelque soit la méthode d'investigation (microscopic
optique, microscopie électronique A balayage on A wransmission). Bien que la
température de fusion de ces deux éléments soit supérieure A la température atteinte
parle bain liquide, ces poudres ont €t 1otalement dissoutes lors du traitlement laser
d'alliage. En s¢ basant sur ceite approche cxpérimentale, nous pouvons
raisonnablerment supposer que les inclusions riches en titane de |'acier inoxydable
ferritique (T3S et TigCaS7) ont ét€ au meins particllement , si ce n'est pas wialement
dissoutes lors du cycle thermique d'un traiternént laser.
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Le bain liquide, dans le cas des alliages A, B et C, est donc une solution des
€léments constituants ces alliages (Cr, Mo, B, 8i, Ti, §, C, N) sclubles dans le fer
liquide pouvant contenir ou non, suivant leur état de dissolution, les inclusions
tiches en titane. Le seul élément non soluble dans le fer liquide intervenant dans ces
alliages est I'oxygene et il est donc trés probable que le bain liquide contienne des
fines particules d"oxydes insolubles. Comme nous I’avons dit, en raison de la forte
convection, la compesition de cetie solution liquide est homogéne et une multitude
de réactions chimiques peuvent s’y produire. La thermodynamique est Ia premigre
approche pour déterminer quels sont les composés pouvant se former, mais elle ne
peut pas malheureusement prédire leur cinétique de formation. En prenant cette
approche comme premiére base et en négligeant I'approche cinérque, les classes de
composés pouvant se former sont les suivantes (Smithells [73]):

- Borures: TiBjy, CiBy, CrB, FeB, ...

- Carbures: Cr4C3, TIiC, Cr3Cy, CryC, ...

- Nitrures: TiN, BN, ...

- Siliciures: MosSig, CreSig, MoSiz, MosSi, ...
- Sulfures: Mo3S3, MoS,, ...

Cette liste est vraiment une liste non-exhaustive, car elle considere uniquement les
composés binaires €tant thermiguement et thermodynamiquement stables et néglige
totalement les composés ternaires, quaternaires, ... etfou métasiables. Elle permet
néanmoeins de se rendre compte de la multitude de composés pouvant se former. 11
est trés probable que plusieurs réactions se déroulent simultanément et ces réactions
sont contrdlées par des processus cinétiques. Parmi ces réactions nous savons que
Ia réaction Ti + 2B =>TiB; se déroule dans le bain en fusion.

Deux approches sont possibles pour expliquer la formation des di-borures de titane:

- Formation du TiB; par réaction chimique 2 partir des atomes de solutés se
trouvant dans la solution liguide.

- Formation du TiB, par réaction chimique ayant lieu sur des inclusions se
trouvant dans la solution liquide. Ces inclusions peuvent étre soit les inclusions
riches en titane de l'acier de base pariellement dissoutes, soit des oxydes
insolubles se wrouvant dans le bain liguide. Cette deuxizme approche a €1 mise
en évidence notamment par Heintze et MacPherson [74). Ces derniers, en
travaillant sur le contrdle d’une microstructure équiaxe d'aciers lors d'un
processus de soudage, ont montré que les inoculants des grains équiaxes (TiN
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dans leur cas) s’étaient formés sur des paricules identifiées comme étant de

I'alumine AlyOs.
En se basant uniquement sur les figures 4.7 présentant la microstructure d’un
alliage A possédant des inoculants en leur centre, nous ne pouvons pas éliminer une
de ces deux approches avec certitude. La plupart de ces inoculants montrés sur ces
deux figores possedent un contraste laissant supposer qu'ils sont formés de
plusieurs micro-cristaux. En se basant uniquement sur ¢ contraste, il est probable
que les di-borures de titane se soient formés sur des particules s¢ trouvant dans la
solution liquide. Cette incertitude concernant le mécanisme de la formation de ces
di-borures pourra étre partiellement levée lors de la discussion de l'influence de la
concentration en molybdéne et en bore de ces alliages sur leur taille de grain.

Cependant, quel que soit le mécanisme de formation de ces di-borures, leur
cinétique de formation est extrémement rapide. En se basant sur le cycle thermique
simulé de D’alliage A traité par le laser LASAG en mode pulsé (1, = 320 us,
profondeur fondue = 30 um), la “durée de vie” du bain liquide n'exciéde pas
540 s (270 ps lors du chauffage et 270 ps lors du refroidissement). Malgré cette
bri¢veté, la figure 4.7b présentant cette microstructure montre que les grains
équiaxes possédent en leur centre un ou piusieurs inoculants.

La distribution de la 1aille de graing expérimentale de I'alliage A (c.f. figure 4.8)
confirme que la cinétique de la formation des germes ¢st extrBmement rapide. La
forme de cetle distribution est caractéristique, comme nous 1’avons dit dans les
sections 5.5 et 5.6, d’une germination hétérogéne suffisamment efficace pour
activer tous les sites de germination avant la fin de la solidification. Ce
comporternent permet d’exclure une formation simultanée des sites de germination
(surface des di-borures de titane) et des grains ferritiques. La distribution de la taille
de grains de ’alliage A confirme donc que la cinétique de la réaction
Ti + 2B => TiB, est extrémement rapide et que la formation des inoculants est le
premier processus ayant lieu lors de la solidification de I’alliage A. Pour cet alliage,
comme tous les sites de germination ont été utilisés lors de la solidification, le
nombre de grains de Valliage est identique an nombre de sites de germination
possédant 'efficacité nécessaire pour donner les grains ferritiques. Le nombre de
grains de Palliage A est donc proportionnel A la surface des di-borures de titane
disponible dans Ie bain liquide.

La figure 4.14 présente 1 évolution de la taille de grains des alliages A, BetCen
fonction du temps d'interaction t;y, du laser. Pour les alliages A et B, 1a taille de
grains moyenne augmente en fonction du temps d'interaction, ce qui implique done
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une diminntion do nombre de grains et ainsi une diminution du nombre de sites de
germination actifs. Nous expliquons cette diminntion du nombre de site par 1a
coalescence des di-borures. En raison de leur cinétique de croissance extrémerment
rapide, Je titane est rapidement épnisé et 1a réaction permettant la formation des di-
borures s’arréte rapidement. Une fois cette réaction arrétéé, le volume des di-
borures reste constant et ces demiers vont coalesces, ce qui aura comme
conséquence une diminution de la surface totale sur laguelle la germination
hétérogene est possible et donc vne diminution du nombre de grains quand la
“durée de vie” du bain liquide augmente. Comme la “durée de vie” du bain liquide
varie similairement avec le temps d’interaction du laser, plus le temps d’interaction
est important, plos la taille de grains sera importante en raison de la diminntion du
nombre des ces derniers, La coalescence des incculants est visible sur les denx
figures 4.7; lenr taille est la soivante:

- = 10- 20 nm pour un temps d’interaction de 320 ps (figure 4.7b).
- = 50 - 80 nm pour un temps d’interaction de 10 ms (figure 4.7a).

Une diminution de 1’ efficacité des inoculants en raison de leur coalescence quand la
"durée de vie” dn bain lignide angmente est un phénormene couramment observé,
notamment par Jones &t Pearson [75], dans les études cherchant 3 provoquer une
microstruciure équiaxe 3 prains fins lors d’une conlée conventionnelle, La
principale modification apportée par la solidification par laser par rapport 4 une
solidification traditionnelle est Ia trés grande rapidit€ 2 laquelle les inoculants se
forment en raison de la petitesse du bain liquide et de 1a forte convection y régnant.
En effet, dans les coulées conventionnelles, la cinétique de 1a formation des
inocnlants est beauconp plus lente et il existe nne “durée de vie” optimale du bain
liquide si on vent couler un lingot possédant la microstructure la pius fine possible.
Sicette “durée de vie” est trop courte, les inoculants ne sont pas tous formés; si elle
est trop longue, les inoculants coalescent et leur efficacité diminue fortement.

La figure 4.14 montre que le comportement de 1'alliage C est différent. Quand le
temps d’interaction du laser est inférienr & 15 ms, la taille de la microstructure de
1"alliage pent étre caractérisée soit par la taille moyenne des grains ou soic par leur
séparation moyenne. En effet, comme le montre la figure 4.11, la microstructure
d’un alliage C solidifié en utilisant un temps d'interaction inférienr & 15 ms
consiste de grains isolés dans wne matrice, au niveau de la résolution de la
microscopie électronique A balayage, sans contraste, Certe absence de contraste peut
soit £tre provoquée par une zone intergrannlaire amorphe, soit par nne distribution
de taille de grains possédant de tr®s petits grains ne pouvant pas &tre résolus par ce
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type de microscope. La microscopie électronigue 2 transmission aurait non
seulement permis de fever cette ambiguité, mais elle aurait donné les él€ments
permettant de comprendre quels sont les raisons permettant d’expliquer cette
différence de comportement. Malheureusement, en raison de la présence de trop
nombreux pores et fissures dans cet alliage, il n"a pas ét€ possible de préparer nne
lame mince dans ce matériau et nous ne pouvons pas donner d’explication
permenant de comprendre fa modification de a microstructure de cet alliage qnand il
est solidifié en utilisant des temps d’interaction inférieurs & 15 ms.

La figure 4.14 montre également gue plos la concentration en molybdéne et en bore
de ces alliages est £levée, plos la taille de grains, pour un temps d'interaction
donné, est petite. Cornme la concentration en titane de ces trois alliages A, B et C
est quasiment identique, nous ne pouvons pas expliguer le plus grand nombre
d’inoculants TiB, en se basant sur une augmentation de la concentration de cet
élément. Par contre, plus ces alliages sont riches en molybdene et en bore, plus leur
tenenr en oXygtne augmente en raison de la méthode d’alliage par laser, En effet,
comme ces deux Elémenis ont €16 introduits dans cette classe &’alliage & partir de
pondres de petite taille (< 10 pm de diamdire) forcement oxydées, la concentration
en oxygene est proportionnelle & la'concentration des £€léments d’alliages, Comme
la plupart des oxydes sont insolubles dans le fer liquide, nous pouvons présumer
que la présence d’un plus grand nombre d'inocnlants TiB, dans le bain liquide est
provoqué par la présence dans ce dernier d'un plus grand nombre de particules
d’oxydes. Gréce A cette observation, nous ponvons maintenant lever partiellement
1’ambipuité concernant le mécanisme de 1a formation des di-borures de titane TiB,
dans le bain liquide. Nous supposons que ces derniers s¢ sont formés par réaction
chimique sur des particules d’oxydes insolubles se trouvant dans le bain liquide. En
raison de la petite taille des inocnlants, ainsi que de la difficulté expérimentaie A
isoler sans équivoque une particule de di-borure de titane ayant servi d'inoculant,
rous n'avons pas pu identifier 'oxyde provoquant la formation des di-borures de
titane ayant servi d’inoculant aux grains équiaxes 2 ccs alliages A, Bet C.

Nous supposons, dans le paragraphe précédant, que la présence des di-borures
nécessaires pour la germination hétérogéne des grains €qniaxes est possible grice A
la présence d'oxydes dans le bain liquide. Dans la section 3.2.2, présentant la
méthode d’alliage par laser, nous donnions comme argument pour expliquer I'échec
de I'introduction des particules d’alumine AlyO3 dans 1’acier pour wravail a froid
145 Cr 6 Vimpossibiliné d'introdvire des oxydes dans le bain liquide. Nous
justifions ces deux arguments A priori contradictoires de la manigre snivante. I1 est
cffectivement impossible d'introduire par la méthode d’alliage par laser une grande
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fraction volumique d'oxyde, cette méthode ne permet pas la création d’alliage ODS
(Oxyde Dispersion Strengthening). Par contre, guand la fraction volumique des
oxydes est faible et que ces derniers sont adsorbés en surface de composts de
dissolvant dans le bain liquide en fusion, il est tont-3-fait possible d"introduire des
particules de trés petite taille (< 10 nm) dans le bain liquide lors de la dissolution
des éléments d'alliage. De plus, comme la cinétique de la réaction
Ti + 2B => TiB; est extrémement rapide, les particules d’oxydes contenues
dans le bain liquide sont quasiment instantacément recouvertes par le di-borure de
titane et, nne fois ces particules reconvertes, la mauvaise monillabilité des oxydes
ne joue plus de 1dle dans le comportement de ces derniers dans le bain liquide.

Dans la section 4.2.2 présentant les microstructures des alliages A solidifiés par
traitement laset, nous avons dit lors de la présentation des résultats obtenns lors de
la fnsion de cet alliage par le laser ROFIN-SINAR que la représentation graphique
montrant 'évolution de la taille des grains en fonction du temps d'interaction du
laser est valable uniquement pour des conditions expérimentales bien définies. En
effet, comme ces conditions expérimentales varient d'un laser 3 un antre, les
paramétres contrdlant la solidification ne sont pas comparables et 1a taille de la
microstructure dépend natnrellement dun laser employé. En comparant les deux
lasers continus (LASAG et ROFIN-SINAR), les principales différences sont les
suivantes:

- Le mode de préparation de ’alliage est différent. Dans le cas du laser LASAG, il
est prépar€ par la méthode d’alliage par laser 3 partir de poudres de molybdéne et
de bore. Par contre, dans le cas du laser ROFIN-SINAR, I'alliage A a été coulé
conventionnellement. La teneur en oxygene de ces deux alliages A est done
différente. La mesure de la taille de grains résnltante d"une fusion laser effectuée
grice au laser LASAG sor nn alliage A coulé conventionnellement confirme
I'importance dn mode de préparation de 1'alliage. Dans ce cas, en ntilisant un
temps d’interaction identique, la taille de grains de I'alliage coulé est plus grande
que celle mesurée sur I"alliage formé grice A la méthode d'alliage par laser.

- L’atmosphére protectrice lors do traiternent laser n’est pas du tout comparable,
Pour le laser LASAG, le traitement s'effectue dans une chambre sons une
atmosphére d’argon; tandis que dans le cas du laser ROFIN-SINAR, on flux
d’bélium esi projeté sor le bain liquide. Ainsi, 1"oxydation du métal lors dn
traitement par le laser LAS AG peut étre quasiment exclue (la chambre a été
purgée et I'argon ntilisé contient moins de 5 ppm d’oxygéne); par contre, pour
le Inser ROFTN-SINAR, I"oxydation du métal peut étre importante, car e flu
d’hélium provoque un appel d"air dans la région du traitement laser,
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- Méme si les temps d'interactions sont similaires, les profondeurs fondues sont
différentes. En prenant un temps d'interaction de 24 ms, la profondeur fondue
est de I'ordre de 80 pm pour la laser LASAG et de 350 um pour le laser
ROFIN-SINAR et la “duré de vie” des bains liquides est donc trés différente, La
coalescence des di-borures st donc plus importante dans le cas du laser ROFIN-
SINAR que dans e cas du laser LASAG.

Les trois raisons décrites ci-dessus, bien que partiellement contradictoires,
permettent de comprendre une différence de taille de grains observée pour un temps
d’interaction identique (laser LASAG = 750 nm; laser ROFIN-SINAR = 2 um
POwr t;y, = 24 ms) observée lors de la solidification de ces deux alliages A.

Finalement, avant de regarder quels sont les inoculants responsables de la
gemmination hétérogéne dans les alliages synthétiques, voici les points principaux
permettant d’expliquer le présence des di-borures de titane dans les alliages A, B et
C.

- Les di-borures de titane doivent se former dans Ie bain de métal tiquide.
- Du chrome ¢t do molybxiéne peuvent se substituer an titane dans le di-borure.

- Nous supposons que les di-borures de titane se forment dans le bain liquide
griice A la présence de particules d’oxydes.

- La cinétique des formation de ces di-borures de titane est extrémement mapide.

- La formation de ces di-borures est le premier processus ayant lieu lors de la
solidification.

- Une fois formés, les di-borures de titane ont tendance A coalescer .

ALLUIAGE SYNTHETIOQUE [Feg3(TiB2)2 Bs]

Cet alliage, qui est une copie synthétique des alliages A, B et C, possiéde également
une microsiructure composée de grains fins équiaxes. Comme cet alliage a &€ coulé
par nos soins, sa composition chimigue est connue avec une meillenre précision 2
celle des alliages A, B et C. La principale impureté de cet alliage est 'oxygéne, bien
que la concentration en oxygéne de ce dernier soit inféricur 2 celle des alliages A, B
et C. En effet, les constituants de cet alliage synthétique ont &€ dégazés avant leur
fusion. La figure 4.16b montre, comme pour les alliages A, la présence d’un
incenlant & I'intérieur des grains. En se basant sur la compesition chimique de cet
alliage, ces inoculants ont été identifiés comme &tant des di-borures de titane TiBy,
bien qu’aucune analyse (EDS, diffraction &lectronique) n’ait été faite pour le
confirmer. Nous n’avons pas jugé utile de faire ces analyses, car non seulement les
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di-borures de titane soat des coustituants de cet atliage, ils sont également les
composés les plus stables thermiquement (Ty = 3220 K) et thermodynamiquement
(AGgor =- 296 kimol™! 2 1800 K) pouvant se former dans cet alliage.

11 existe deux possibilit€s, comrme dans le cas des alliages A, B-e1 C, pour expliquer
la présence de ces di-borures:

- -borut i3 1 1
En comparant la taille des di-borures avant ¢t aprés le traitement Jaser (leur taille
diminue de = 1 pim A = 20 nm lors du traitement laser de fusion), ces composés
se dissolvent dans Ie bain liquide. Cependant, en raison de leur grande stabilité
thermique et thermodynamique, il est possible que leur dissolution ne soit que
particlle.

-formation 1

Cette possibilit€ ne peut pas & pricri étre exclue. Méme si la concentration en
oxygene de cet alliage st inférisure 4 celle des alliages A, B et C, il est wout-2-
fait possible qu’elle soit suffisante afin de pouvoir expliquer ce mécanisme de re-
formation des di-borures.

Comme nous n'avons pas d'éléments permenant de choisir 'une de ces deux
possibilit€s, nous laissons cette question ouverte.

- ALLIAGES SYNTHETIQUES [(FegsAl1s)g3(TiBg)oBs et (FegsAlzsks(ZrBo)oBs]

Ces deux alliages posstdent également une microstructure composée de grains fins
équiaxes. Les deux types de di-borures ajoutés, le di-borure de titane et celui de
zirconium, sont trés similaires. En effet, ces deux di-borures possédent le méme
groupe spatial P6/mmm, des points de fusion trés proches (TiBy: Ty = 3220 K;
ZrB,: Ty = 3290 K) ainsi que les siabilités thermodynamiques identiques (&
1800 K, nous avons les valenrs suivantes TiBo: AGyy, = - 296 kImol!; ZrBy:
AGe, =-298 kimol'! {Smithells [73])). En effectuant le méme raisonnement que
pour I'aliiage synthétique Feg3(TiB4))Bs, les inoculants. responsables de la
germination hétérogene de ces grains £quiaxes ont été identfiés comme £tant les di-
borures introduits dans ces alliages lors de leur préparation. Cette approche est
confirmée par Misra [76] qui montre que ces deux di-borures sont des composés
thermodynamiquement stables dans 1’intermétallique FeAl A une température de
1273 K.

Nous avons passé en revue, dans cette section 6.3, les mécanismes permettant
d'expliquer la présence d'inoculants dans le bain liquide des alliages possédant une
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microstructure équiaxe. Ces inocnlants ont été identifiés comme des di-borures de titane
on de zirconium suivant 1’alliage considéré.

Dans lc cas des alliages A, B ¢t C, o ces di-borures doivent se former dans le métal
liquide, la cinétique de la réaction de formation de ces composés doit étre extrémement
rapide en raison de la rapidit€ du prooessﬁs de fusion ou d’alliage par laser. En regardant
l'influence des éléments d’alliage (molybdéne et bore) sur la taille de grains de cette
famille d’alliage, nous supposons que ces di-borures se forment sur des fines particules
d’oxydes {taille < 10 nm) se tronvant dans le bain liquide. Nous expliquons la
dirninntion du nombre de site de germination (augmentanon de la taille moyenne des
grains) en fonction de 1’angmentarion du temps d’ineraction du laser par une coalescence
des di-borures dans le bain lignide. En se basant sur ’approche thermodynamique,
plusienrs autres composés penvent se former (borures, carbures, nitrures, siliciures et
sulfures) en paralitle avec la réaction permettant de former les di-borures de titane.
Comme le composé le plus efficace comme inocutant est le di-borure TiBy, les autres
composés pouvant se former dans le bain liquide sont rejetés lors de la solidification des
grains ferritiques et ils sont incorporés dans la microstructure intergranulaire. Finalement,
si I'hypothése que nous avangons au niveau du rble des particules d’oxydes est correcte,
cela signific que la présentation graphique de la taille des grains équiaxes d'un alliage en
fonction du temps d'interaction du laser n’est valable que pour un alliage ct un laser
donné.

Les deux familles d’alliages synthétiques, ol les di-borures ont été introduits comme
constituamts de ces alliages, possédent également uit mode de solidification dquiaxe. Ces
deux familles permettent de confirmer le role central joué par ces di-borures dans
'obtention de ce type de microsmuctore équiaxe. La raison de cette efficacité de ces
derniers A inoculer les grains ferritiques est le théme de 1a prochaine section.
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§ 64 EFFICACITE D'UN SUBSTRAT POUR LA GERMINATION
HETEROGENE

Apres avoir considéré les paramétres contrblant 1a formation des inoculants, nous allons
regarder dans cette section quels sont les paramétres permettant d’expliquer 'efficacité
des inoculants & promonveir une germination hétérogene.

s 640 I e Iansle d illabilité

Comme nous 'avens montré dans la section 2.3.1, un des parametres contrdlant la
germination hétérogéne est I'angle de monillabilité ¢. L’importance de cet angle est
particnlidgrement visible quand les équatiors des fréquences de germination (homogéne et
hétérogéne) sont regroupées en une seule et nnigue équation {c.f. équation 2.15),

Ng D AG
1 = o 2 exp ( T f(¢)) (2.15)
avet Ny le nombre de sites de germination.

[Ng = Nyiome pour la germination
homogéne,;
Ng = Ngige pour la germination
hétérogene].

Dy la diffusivité i I'interface liquide-germe.

R le diametre atomique.

AG* I'éncrgie libre de Gibbs critique pour
former un germe.

($) la fonction de monillabilité.
[f{¢) = 1 dans dans le cas homogene,
0 < f(¢) < 1 dans dans le cas héw@€rogéne].

Comme nous 1'avons montré dans la figure 2.3, 'angle de mouillabilité ¢ dépend de la
forme d'équilibre des trois phases contennes dans le systéme. La figure 2.4 présentant la
variation de la fonction de mouillabilité £(¢) en fonction de I’angle ¢ montre I'imporntance
de cet angle sur la fréquence de germination 1.

Dans le cas o I'angle de rmonillabilité est inférieur A 30°, 1a fonction de mouillabilité
permet de réduire 1'énergie libre de Gibbs critique ponr former un germe & moins de
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1,3% de la valeur nécessaire pour former un germe dans le cas de la germination
homogene. L'impoertance de 1'angle de mouillabilité ¢ est également mise en évidence par
les distributions de la taille de grains obtenues par la simolation. Les figures 5.10b &
5.10¢ montre I'évolution de la distribution de 1a taille de grains en variant ¢ et cn gardant
tomes les antres variables constantes. Plus ’angle de mouillabilité est élevé, plus la
germination s’effectue sur une grande gamme de termpérature et plus la distribution de Ta
taille de grains est étendve. La comparaison entre les distribnrions simulées et la
distriburion e¢xpérimentale permet d’estimer "angle de mouillabilité ¢ dans le cas de 1a
germination hétérogéne de 1'alliage A par le di-borure de titane & 25°, Dans le cas ol cet
angle est supérienr & 30°, la simulation de la distribution de la taille de grains montre que
la germination n'est plus assecz efficace pour que tous les sites de germination soient
activés avant la fin de la germination, ce qui diminne e nombre de grains et augmente
ainsi leur taille moyenne. Mondolfo [77] montre que les quelgues mesures expérimentales
disponibles de cet angle de mouillabilité ¢ donnent une valeur de 1'ordre de 20° dans le
cas de germinations hétérogénes, Bien que la simulation présentée dans le chapitre 5 nous
donne un angle de mouillabilité 14gérement supérieure A 20°, I’accord entre 1’estimation de
cet angle (¢ = 25°) par la simulation ¢t les mesures expérimentales disponibles est
excellent. Cette section montre, que pour maitriser la germination hétérogne, il faut
pouvoir contrbler 1'angle de mouillabilité ¢.

§ 642 Analyse de l'anele d illabilité

La relation 2.14 montre que cet angle est contrdlé par les trois énergies de surface {yy,
Y5 et ‘Ygi) se trouvant dans le systéme. Comme 1’angle de mouillabilité ¢ nécessaire pour
provoquer une germination hétérogéne doit éwre inférieur & = 30°, nous pouvons
remplacer le cosinus de cet angle par | dans 1a relation 2.14. L'erreur ainsi introduite est
inféricure A 15% et elle est vraiment négligeable par rapport aux incertitndes
expérimentales des mesures des tensions de surface 7y Grice A cetie approximation, la
relation 2.14 peut s’écrire:

fiL - NS = YsL (6.2)

En comparant les structures cristallographiques des inoculants et des métaux ayant
germinés sur ces derniers, Tumbull et Vonnegut [78] ont remarqué en 1952 déja qu’il
existait trés souvent une bonne cortespondance cristallographique entre les plans
compacts des deux seructures. Cette observation expérimeniale laisse supposer que
Vénergie de l'interface inoculant - métal solide g ¢st faible. En supposant Yig
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proportionnelle & la différence relative des distances interatomiques 5, Turnbull et
Vonnegut montrent gue la surfusion AT nécessaire pour former un germie d'une manidre
hétérogene et cette différence relative des distances interatomiques § sont reliées par la
relation suivante:

AT = constanie - 52 (6.3)

L’importance de I'énergie de I'interface inoculant - métal solide y5 dans le processus de
germination hétérogdne est confirmée en 1967 par Crosley et al. [79). Ces derniers
montrent, én comparant les surfusions AT nécessaires pour obtenir des fréquences de
germination homogene et hétérogine identiques, que I'énergie de surface ¥ig est un
€lément clef du contrdle de la germination hétérogéne et qu'elle doit £tre aussi faible que
possible afin d” assurer une germination héwérogene efficace. En la négligeant, 1a relation
6.2 devieat

Yo = YL (6.4)

Ainsi, afin d'observer une germination hétérogdne efficace, les tensions de surface
contrblant I'angle de mouillabilité ¢ doivent remplir deux conditions:

- L’énergie de Vinterface inoculant - mézal solide g doit &re aussi faible que
possible.

- L’énergic de I'interface inoculant - métal liquide ¥y, ne doit pas dépasser fortement
1'énergie de I'interface métal solide - métal liquide yer .

Comme un métal liquide mouille sa phase solide (Naidich [34]), cette deuxi®me condition
moatre que le métal liquide doit également mouiller 1'inoculant. Nous allons détailler ces
deux conditions:

Cette énergie interfaciale yg (interface solide - solide) est la somme de deux
contributions. En suivant 1'approche de Miedema et den Broeder (80], nous
pouvons écrire:

Strucoure Chimie

s =Y 15 +Y1s (6.5)
fructure

5 .. . .
Letermey | dépend principalement de la correspondance cristallographique
. himi .
entre les deux phases solides, tandis que le tarme YC ;;m est fonction du type des
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liaisons chimiques des deux phases, de leur potentiel £lectrostatique, ... (Bramfin
[81]). Comune il est difficile de quantifier précisément la contribution chimique de
cette énergic de surface, 1a plupan des études essayant de quantifier les paramétres
contrblant la germination hétérogéne s¢ concentrent sur la contribution structurale
de cette énergie de surface. Un exemple récent est donné par Ziircher [82].

Sans entrer dans les détails des structures cristallographiques de la ferrite et des di-
borures, nous allons comparer les distances interatomiques des différentes ferrites
avee les distances interatomiques métal - bore des différents di-borures étudiés dans
le cadre de ce travail afin de voir §'il est possible de trouver un critére semi-
quaniitatif permettant le choix d’autres di-borures (possédant le méme groupe
d’espace P6/mmm) pouvant également provoquer une germination hétérogéne de ce
type d’alliage. Cene approche simpliste st raisennable par le fait que nous allons
comparer les structures cristallographiques de deux types de cristaux (ferritiques et
di-borures) et que nous ne cherchons pas & €tendre cette approche 4 d'autres types
de structures. Nous avons choisi de considérer les distances métal - bore des di-
borures afin de tenir compte des deux paramétres (a et ¢) de leur maille hexagonale.
Cette aproche n’est que semi-quantitative, car elle ne permet pas de définir quels
sont les plans réticulaires des deux structures possédant une épitaxie
cristallographique. Ces plans peuvent étre, comme 1’8 moniré Mondolfa [77], des
plans possédant des indices cristallographiques €levés. En travaillant & 1700 K, les
distances interatomiques sont les snivantes:

- Ferrite non alliée: 00,2541 am.
- Ferrite riche en chrome (18% at.): 0,2562 nm.
- Ferrite riche an aluminiom (35% at): 0,2678 am.
- Distance ritane - bore (TiB»): 0,2438 nm,
- Distance zirconium - bore (ZrB3): 0,2597 nm.

Ces distances ont i€ calculées de la manigre suivante;
- Dans le cas de 1a ferrite non alliée, en sc basant sur les données de Smith et
Leslic [83].

- Dans le cas de 1a ferrite riche en chrome, la distance interatomique a £1€ calcnlée
en s basant sur Je parametre de la maille déterminée en utilisant les diffractions
€électroniques des grains de 1'alliage A (18% at. de Cr) et en supposant an
coefficient de dilatation identque 4 celni de la ferrite non allide.
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- Dans le cas des alliages synthétiques basés sur 'intermétatlique FeAl, comme
ces derniers perdent Jeur ordonnance & = 1370 K, nous avons pris comme
struciure de la phase germinante une ferrite riche en aluminium. La distance
interatomique est calculée en supposant une substitution homogene de
I'aluminium dans la ferrite (loi de Vegard) et en supposant un coefficient de
dilatation identique 2 celni de la ferrite non allide.

- Dans le cas des di-borures, les parametrss de maille ainsi que les coefficients de
dilatation sont donmées par Castaing et Costa [69].

Grice 2 la connaissance de ces distances interatomiques, nous pouvons calculer la
différence relative des distances interatomiques & & 1'interface inoculant - germe en
utilisant la relation 6.6.

_ dinocnhm B dméu!
° 5T e @9

Le tableau 6.4 donne la différence relative des distances interatomiques 8 pour les
différents alliages étudiés dans ce travail, ainsi qu'un résumé du type des
microstructures (colonnaire ou équiaxc) observées apres les essais de fusions par

laser.
Alliage Distance interatomique Microstructure
relative §

Alliage A (ferrite 18% at. Cr) - 4,8% Equiaxe
Fegs(TiB;);Bs -4,1% Equiaxe
Fegy(ZrBy)oBs +2,2% Epitaxie

(FegsAlass(TiB)Bs - 9,0% Equiaxe
(FegsAlis)oa(ZiBy)Bs -3,0% Equiaxe
Tablean 6.4: Distance interatomique relative & entre I'inoculant et le

germe pour les différents alliages, ainsi que la
micTostructure de ces alliages aprés traitement laser.

Ce tableau permet de se rendre compte du domaine des différences relatives des
distances interatomigues § entre les di-borures de titane/zirconium et des différentes
ferrites ob 1a germination hétérogéne est possible. En effet, nous observons
exptrimentalement une microstructure équiaxe quand cette distance relative des
distances interatomiques 8 est comprises entre - 9,0% et - 3,0%. Dans le cas de

141



Palliage Fegy(ZrBg);Bs oi 1a différence interatomique relative 8 est de +2,2%, cet
alliage possdéde une microstructure colounaire. Comme cette différence
fnieratomique & de cet alliage ne se trouve pas dans le domaine o on observe les
microstructures &quiaxes, nous pouvons supposer que 1'épitaxie cristallographique
entre le di-borure de zirconium et cene ferrite n’est pas suffisante pour provoquer
une germination hétérogéne. Ce critére de cheoix n'est que semi-quantitatif, car il ne
permet pas de définir quels sont les plans réticulaires ol 1'épitaxie
cristallographique est suffisamment bonne pour expliquer cette germination, De
plus, ce critdre est extrémement limitatif, car il permet uniquement de séloctionner
un autre di-borure (groupe spatial P6/mmrm) pouvant provoquer une germination
hétérogene d’une ferrite. En s¢ basant sur ce ¢ritére, le di-borure de tantale pourrait,
par exemple, ére un inoculant de la ferrite; en effet, en prenant les données de
Castaing - Costa [69], 1a distance 3 1700 K entre les atomes de tantale et ceux de
bore est de 0,2435 nm. Cette distance donne les différences relatives des distances
interatomiques & suivantes:

- Ferrite non alliée - TaB,: 5=-42%.
- Femite alliée au chrome - TaB;: 5 =-50%
- Ferite alliée & I'aluminium - TaBy: 6 =-9,1%.

Deux de ces trois valeurs sont comprises dans le domaine ob nous avens observé
une germination héérogéne. Dans le cas de la ferrite non alliée et de celle alliée au
chrome, le di-borure de tantale TaB, pourrait provoquer une germination
héiérogene. Cependant, comme nous ne pouvens pas savoir si ce di-borure remplit
les autres conditions nécessaires pour une germination héiérogéne, nous ne
pouvens pas affirmer qu'il soit réellement un inoculant,

Dans le cas ol il existe une épitaxie cristatlographique entre les deux phases, nous
pouvens estimer le contribution structurale ysuTsm de cette énergie d'interface
comme étant égale & celle d’un macle. En se basant sur l'approche de Murr [84],
1'énergie de surface d'un macle est de I'ordre de 1 - 5% de la valeur de I'énergie
surfacique d"un joint de grain ayant une orientation quelconque. Miller et Chadwick
[85] ot mentré que I'énergie d’interface méal solide - métal liquide Ygy, est
approximativement égale & 45% de I'énergie surfacique d’un joint de grain, En
utilisant 1’agproche de Tumbull permettant de caleuler ¥g;, (¢.f. section 5.3.1),
nous avons Yg, = 220 mIm'Z, Ainsi, en se basant sur ces trois approches (Murt,
Miller et Chadwick ainsi que Turnbull), nous pouvons estimer la valeur de ‘rsm;?“
comme étant comprise entre 10 et 20 mJm2,
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La contribution chimique ch];m est extrémement difficile & connmtrc Une
estimation de la contribution €lectrostatique & cette énergie d'interface 7 s * est
donnée pour le fer par Tiller et Takahaski (86] comme étant inférieur & 20 mJm 2.
Un calcul précis de tous les paramétres n’est malheurensement pas possible.

. - Struct: Chimie
En essayant de tenir compte des deux contributions ¥ |5 T et ¥ 5 »On peut

ainsi estimer I’éncrgic de V'interface inoculant - métal liquide ;g comme étant

environ égale & 30 me'z, ce qui représente moins de 15% de I’énergic de
Yinmerface métat solide - métal liquide yg; . Cependant, en raison des incertitudes
nécessaires pour caractériser vy, la valeur donnée ne peut étre qu'une
approximation de la valeur effective.

Cente deuxitéme condition indique que le méal liquide deit mouiller I'inoculant
d’une manitre quasiment identique 3 celle du métal solide. En suivant Y approche de
Warmren [87] qui a développé un.modele permetiant de calculer vy dans des
systtmes pseudo-binaires (couple métaux liquides - carbures), cette éncrgie
d’interface inoculant - métal liquide yy_ posséde également deux contributions. On
peuten effet &rire:
Y=L YT ©7

Ce modele considére la contribution structurale de cette énergie de surface ysmime
comme €tant identique & 1'énergic de I"interface métal solide - métal liquide ygr .
Donc, en employant ce modéle, la contribution chimique de l"énergie de I’interface
inoculant - métal liquide "{ n_ * doit &tre aussi faible que possible afin d’assurer
quc Y soit légérement supéricure & yg; .

. N Chimie .
Les deux principaux parametres controlanty = sont les suivants:

-~ Le premier critdre se base sur la différence d*énergie libre de Gibbs entre les
deux phases (inoculant - métai hqmde) Plus cette différence est faible, plus Ia
contribution chimique 'y IL ® est petite. Done, afin de minimiser cette
contribution, il fawot choisir un inoculant possédant une stabilité
thermodynamique pas trop élevée. Ainsi, ce modéle montre que la mouillabilité
d’un méral liquide vis-A-vis d'un inoculant est inversernent proportionnelle & la
stabilité thermodynamique de I’inoculant. Ce concept permet d’expliquer
pourquoi les oxydes, bien qu’ils peuvent posséder de trés bonnes épitaxies
cristallographiques par rapport avx métaux, ne sont quasirent jamais des
inoculants. En effet, leur stabilité thermodynamique est trop élevée. Par
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cxemﬁlc, en prenant des valeurs selon Smithells (73], nons avons, pour une
température de 1800 K, les stabilités snivantes:

- Alumine (Al;04): - 1050 kJmol '\,
- Oxyde de chrome (CryO3): - 650 kJmol ™.

Dans la section 6.3, nous avons calcnlé la stabilité thermodynamique du di-
borure de titane 3 1800 K comme étant égale A - 296 kJmol ™). Cette valeur est
largement inférieure aux stabilités des oxydes et elle permet de donner un ordre
de grandeur de la stabilité des inoculants compatible avec une germination
hétérogtue. .

- Ledeuxitme crittre se base sur la solubilité de I'inoculant dans le métal liguide.
Plus I'inoculant est soluble dans le métal liquide, plus la contribution chimique
TCh;E * 2 I’énergie de I'interface inoculant - métal liquide est faible.

Donc, afin que 1'interface inoculant - métal liquide . soit 1égérement supérieure 4

V'énergie de interface métal solide - méal liquide ygr, 1'inocalant doit remplir les

deux conditions suivants:
- Ne pas posséder une stabilité thermodynamique trop élevée.
- Posséder une certaine solubilité dans le métal liquide.

§ 643 RS s d Jiti ¢ . N lant_soi
fi

Dans cette section 6.4, nous avons vu quels sont les parameres conrdlanc I'efficacit de
la germination hétérogéne. Afin d'avoir une germination héiérogéne efficace, il est
nécessaire que 1'angle de mouillabilité ¢ dans le systéme inoculant, métal solide et métal
Jiquide soit inférieur & environ 30°. Dans ce cas, ]'énergie libre de Gibbs critique pour
former un germe hétérogdne est inférieure & 1,3% de I'énergie libre de Gibbs critique
pour former un germe homogene. Cet angle étant lui-méme contrdlé par les trois énergies
d’interface du systtme (1. vis ©t ¥sp), il est nécessaire de maitriser ces €nergies
d'interface afin de contrdler la germination hétérogine. Les deux conditions nécessaires
pour assurer un angle de mouilizbilit€ sont les suivantes:

- L’énergie de Vinterface inoculant - meial solide soit aussi faible gue possible.

- L'énergie de l'interface inoculant - métal liquide soit 1égérement supérieure A celle
de l'interface métal solide - métal liquide.

Pour remplir ces conditions, Uinoculant doit posséder les caractéristiques suivantes:
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- 1 doit exister une bonne épitaxie cristallographique entre des plans réticulaires de
I'inoculant et ceux du méial solide.

- La stabilité thermodynamique de Fineculant ne doit pas étre trop €levée.
- Lasolubilité de I"inoculant dans le mé1al liquide ne doit pas étre nulle.

La premiére condition n’est pas une condition tres restrictive, car il est relativernent aisé
de trouver de bonnes correspondances cristallographiques entre des composés et des
métaux. Bradshaw et al. (88] montrent, par exemple, que l'oxyde de zinc (ZnO),
l'alumine (Al;O3), 'oxyde de magnésium (MgO) ainsi que le mica, bien qu'ils possédent
une bonne épitaxie cristallographique avec I'or, ne sont pas des inoculants efficaces pour
ce métal, La deuxidme condition est beancoup plus restrictive; 1'inoculant doit en effet
posséder deux caractéristiques a priori contradictoires:

- Il est souhaitable que sa stabilité thermodynamique soit aussi élevée que possible
afin que I'inoculant seit steble dans 1¢ bain liquide.

- Certe stabilité ne doit pas étre trop élevée afin d'assurer un angle de mouillabilité
permettant une germination hétérogne.

Ces deux caractéristiques sont beancoup plus limitatives. Elles permetient 4" expliquer
pourquoi les oxydes sont généralement de trés mauvais inoculants, mais elles sont trop
générates pour choisir un inoculant pour un ailiage donné. Ces deux conditions ne
peuvent malheureusement donner qu’une ligne de conduite pour le choix de inoculants et
elles ne peuvent en aucun cas se substituer aux essais expérimentanx.
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§ 65  CONDITIONS POUR OBTENIR UNE MICROSTRUCTURE
EQUIAXE LORS D'UN TRAITEMENT LASER

Nous avons présenté dans I'introduction de cette discussion guelles sont les trois
conditions nécessaires pour obtenir une microstructure &quiaxe lors d'un traitement de
surface par laser. Ces trois conditions sont les suivantes:

- Vitesse de croissance des cristaux colonnaires suffisamment lente afin d’obtenir un
bain liquide en surfusion permettant fa germinadion hétérogéne des cristaux
£quiaxcs.,

- Présence d’inoculants dans le bain en surfusion pouvant servir de catalyseur & la
germination.

- Grande efficacité des inoculants permettant une germination hétérogéne 4 une faible
surfusion.

Nous avons développé chacune de ces trois conditions individuellement dans les sections
6.2, 6.3 et 6.4, Avant de poursuivre les autres aspects de cette discussion, nous trouvons
utile de faire ici une synthése de ces mois condidons.

La premidre condition (vitesse de croissance des cristaux colonnaires lente) est une
condition importante, car elle contrble le degré de 1'efficaciié nécessaire de la germination
des grains équiaxes pour assurer une microstructure non-colonnaire, A la limite, si fa
vitesse de croissance de ces cristaux colonnaires est exaémement lente, la surfusion du
bain liquide peut étre telle que la germination des grains s'effectne d’une manidre
homgogéne. Dax]s ce cas, les deux autres conditions tombent et la microstructure équiaxe
est contrblée uniquement par cette condition. En employant le modele de croissance
dendritique & hante vitesse développé par Kurz et al. [24], nons avons pu mettre en
évidence que, parmi les éléments utilisés lors de 1'élaboration des alliages £tudiés dans le
cadre de ce travail, I’élément le plus efficace pour ralentir la vitesse de croissance des
dendrites colonnaires est le bore en raison de son coefficient de partage K trés faible (K
={0,001) vis-a-vis de I’élément majeur de Ialliage, le fer. Ce modtle de croissance
dendritique permet de relier la concentration de 1'€lément inhibiteur de la croissance 2 la
surfusion nécessaire pour que ]2 germination des grains équiaxes soit significative. I est
donc possible, si on connait la températore 2 laquelle la germination des grains équiaxes
est efficace, de prédire la concentration minimale de cet é1ément inhibiteur afin que
T"alliage posséde une microstructure équiaxe lors de sa fusion superficielle par laser. Ce
modtle permet également de donner un critdre de sélection des éléments inhibiteurs; ces
demiers doivent posséder un coefficient de partage K aussi faible gue possible et ils

146



doivent donc, en conséquence, étre aussi peu solubles que possible dans le métal de base
constiteant 1'alliage,

Les deuxi2mes et troisiémes conditions sont particllement contradictoires. En effet, 1a
denxidme condition impose {a présence de particules dans le bain liquide; ces derniers
devant donc étre suffisamment stables thermiquement et thermodynamiquement afin
qu'ils ne se dissolvent pas totalement dans le métal liquide. Par contre, la troisi¢éme
condition impose que 1a stabilité de ces particules ne soit pas trop élevée afin qu'ils soient
des inoculants efficaces permettant une germination hétérogeéne A une surfusion telle de la
croissance des microstructures colonnaires $oit encore négligeable. Ces denx conditions
permettent de donner uniquement une ligne de conduite permettant d'exclure 2 priori des
composés possédant une traés grande stabilité comme les oxydes, mais ils ne permettent
Ppas de choisir quels sont les inoculants suffisamment efficaces pour un alliage donné. La
troisigme condition impase également une bonne épitaxie cristallographique entre des
plans réiculaires de I'inoculant et ceux du métal. Cette correspondance cristallographique
n’est pas un critére sévére, car comme 1’a montré Mondolfo [77], les plans réticulaires
participant 2 cette épitaxie cristaliographique penvent étre des plans instables possédant
des indices cristallographiques élevés. Ce critdre n'est pas aussi sélectif car il est presque
toujours possible de vouver des plans réticulaires quelconques possédant nne bonne
comrespondance cristallographique entre les denx composés {I'inoculant et Ia métal).

Ces trois critéres, bien qu'ils soient nécessaires pour imposer une microstructure éqniaxe
lors d'une fosion par laser, nc sont pas suffisamment précis et exacts pour prédire si un
alliage donné possédera ou non nne microstructure équiaxe. Iis donnent uniquement nne
ligne directrice permettant de choisir des alliages susceptibles de posséder une telle
microstructure lors d'une fusion superficielle par laser et ils ne peuvent en auclin cas se
substituer 2 des essais expérimentanx.

147



£§66 INFLUENCE DU MODE DE SOLIDIFICATION

Afin de connaitre l'influence du procédé de solidification sur la microstruceure d'un
alliage, nous avons solidifié Valliege A (Feq1CrigMogBs) en atilisant Jes deux procédés
suivants: la fusion superficiclle par laser ¢t le “melt-spinning™. Bien que les vitesses de
refroidissernent T de ces deux procédés soient similaires, les microstructures ne somt pas
identiques. Dans le cas de la solidification par laser, la microstructure est composée de
grains équiaxes sphériques dont la distribution de taille est uniforme dans Ia profondeur
fondue. Dans l¢ cas de la solidification par le processus du “melt-spinning”, la
microstructure st tonjours &uiaxe, mais elle est caractérisée par une transition brutale
dans I'écheile de la microstructure entre le cOté roue et le coté libre du ruban. Sur le chté
roue, la microstructure est composée de grains égniaxes angulaires ayant une taille de
"ordre de 1200 nm tandis que du ¢dté libre du ruban, Ja microstructure est caractérisée par
des grains équiaxes ayant une taille de 10 pm ayant germinés hétérogénement sur des
particules analysées comme étant des di-borures de titane.

Nous expliquons cette microstructure doublement équiaxe observée dans le cas des
rubans solidifiés par “meli-spinning™ de la maniére suivante:

-~ En raison de I"évacuation de la chaleur effectué uniguement par la roue du “melt-
spinner”, Yogt [89] ainsi que Milhlbach et al. [33] montrent gu'il existe une
différence de température pouvant atteindre plusienrs centaines de degrés entre le
métal liquide s¢ trouvant en contact avec la rone du “melt-spinner” et le métal
liquide se trouvant en surfuce do bain liquide. En raison de cette grande différence
de température et comme la densité des particules de TiBy est beancoup plus faible
que dans le cas d’une solidification par laser (nons 'avons estimé 110" m'3,
comme nous le verrons ulérieurement), la fine microstructure égquiaxe observée du
cOté roue est formée dans un domaine de température o la fréquence de
germination 1 est élevée, tandis que les grands grains équiaxes observés du coté
libre du ruban ont ét€ germinés hétérogenement sur les di-borures de titane se
trouvant dans le bain liquide,

Bien que la micrographie 4.193 montrant la microstruciure des grains équiaxes formés du
cOté roue du ruban ne met pas en évidence des germes hétérognes an centre de chagqoe
grain, nous ne pouvons pas déterminer si la germination de ces grains est homogéne ou
hétérogéne. En se basant sur la simulation développée dans la chapitre 5, la surfusion
nécessaire pour Que [a germination homogéne de cet alliage soit possible est de 230 K.
La valeur de cette surfusion n'est qu'indicative, car elle sc base sur un profil thermique
calculé lors d'une solidification par laser et non pas par “melt-spinning”; cependant,
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comme les vitesses de refroidissemment T entre ces denx procédés sont similaires, cetie
estimation doit &re relativement correcte. La valeur de cette surfusion nécessaire pour
obtenir la germination homogene de cet alliage ne permet malheurensement pas de lever
Vambiguité congemnant le mode de germination (homogéne on hétérogene), car les
quelques estimations de la surfusion du bain liquide du c6té roue disponibles dans la
littérature (Vogt [89], Miihlbach et al. [33]) montrent que cetie dernigre est do méme
ordre de grandeur que la surfusion nécessaire pour obtenir nne germination homogeéne.

La taille des grands grains €quiaxes observés du c6té libre du ruban dépend, comme dans
le cas d’une solidification par laser, principalement de la densité de sites de germination.
Cette densité de site dépend elle-méme naturellement de la taille des inoculants et elle
d’antant plus faible que la taille des inoculants est €levée. En se basant sur la discussion
de la section 5.5 décrivant l'influence du nombre de sites de germination sur la
distribution de la taille de grains, tons les sites de germination hétérogéne ont &€ utilisés
lors de la solidification de la microstructure équiaxc observée du cot€ Yibre du ruban. En
effet, 1a distribution de taille de ces grands grains ne posséde visiblement pas de grains
ayant une petite taille, ce qui indique que tous les sites de germination ont &€
consommés. De ce fait, la densité des inoculants efficaces est identique 2 la densité des
grains et nous pouvons de cetie manidre estimer la densité des inoculants a 1-10'% m3,
Ainsi, la taille des grands grains observés sur le cété libre du ruban dépend
principalement du nombre de di-borures de titane et elle d’antant plus grande que le
nombre des particules de TiB est faible.

Dans le cas d’une solidification laser, les conditions thermiques conwrdlant la
solidification sont nettement différentes de celles existantes lors d’une solidification par
“melt-spinning”. Les différences thermiques les plus importantes entre ces denx procédés
sont les snivantes:

- La“durée de vie” du bain liguide est beauconp plus bréve dans le cas du laser que
dans le cas du “melt-spinning”. Pour le laser, elle se mesure en milli-secondes,
tandis qu’elie est supérienre A la seconde dans le procédé de “melt-spinning™.

- Enraison de la transition graduelle entre la fusion et Ia solidification dans le cas du
laser, il n’existe pas, dans ce cas, de surfusion pouvant atteindre plosieurs
centaines de degrés an début de la solidification, comme c'est le cas dans le procédé
de “melt-spinning”. La surfusion de = 25 K observée au début de la solidification
laser des alliages A {c.f. section 5.6) cst provoquée par la tencur élevée en bore de
cet alliage et non pas par le procéd€ de solidification rapide.

Cette discussion démontre que la microstructure d’un alliage donné peut présenter des
différences notables quand cer alliage est solidifi¢ par deux procédés de solidification
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rapide différents. Dans le cas de la solidification de 1’alliage A (Feq CrigMogBg)
possédant une microstructure équiaxe, ces différences entre une solidification par laser ¢t
par “melt-spinning” sont les snivantes:

- En raison de la forte surfusion initiale lors du début de 1a solidification par “melt-
spinning”, !a microstructure du ¢t€ roue du ruban est caraciérisée par des grains de
petite taille. Dans le cas du laser, en raison de I’absence de cette surfusion initiale,
la germination des grains ferritiques se déroule 4 une température unique déterminée
par I’angle de mouillahbilité ¢. De ce fait, la taille de la microstructure est invariante
entre le début et 1a fin de 1a solidification.

- En maison de la faible densité volumique d’inocnlants présents dans le bain liquide
obtenu par “melt-spinning” vis-2-vis de la densité de ces demiers présents dans le
bain fondu par laser, la taille des grains égquiaxes observés du cdté libre dn ruban
est plus €levée que dans le cas du laser, Cette différence de densité d’inocnlants
entre ces denx procédés est provoquée par leur différence dans “la durée de vie” du
bain liguide. Dans le cas du “'melt-spinning™, les inoculants coalescent fortement, ce
qui entraine une forte baisse de leur'densité volumigue.

Ainsi, & moins de connaitre parfaitement toutes les différences entre deux procédés de
solidification, il est difficile de prédire quelle sera la microstrecture d’un alliage quand on
ndlise nne autre technique de solidification.
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§ 67 _ STABILITE DES MICROSTRUCTURES SPHERIQUES
OBTENUES PAR LASER

Dans la section 2.2, nons avons vu qu'il est possible de différencier une croissance
colonnaire d'une croissance équiaxe par le signe du gradient themigue Gy, dans lequel 1a
solidification ss déroule. Dans le cas d'une croissance colonnaire, le gradient est positif,
tandis qu’il est négatf dans le cas d’une croissance équiaxe. Le signe dn gradient
thermique est important ponr la stabilité de 1'interface, car comme le montrent Kurz et
Fisher [21] en sc basant sur le concept de la surfusion constitutionnelle développé en
1953 par Rutter et Chatmers [90], ce signe joue nn rble de premire importance sur la
stabilité de I'interface. Dans le cas d’elliages, nous avons la sitnation suivante:

- L’interface est toujours instable dans le cas ol le gradient thermique est négatif
(solidification équiaxe).

- Dans nn gradient thermique positf (solidification colonnaire), 1'interface est stable
si la vitesse de croissance des cristaux est inférieure 3 une vitesse limite Vg, définie
comme suit:

G, 1K

Vau = oKD

(6.8)

La relation 6.8 montre qu’un gradient thermique élevé stabilise 1" interface.

Ainsi, en suivant cefte approche, une solidification équiaxe est intrinséquement instable et
les grains résuitants de ce type de solidification devrajent tonjours &tre dendritiques.

Expérimentalement, les microstructures équiaxes observées lors de la solidification de
I’alliage A lors d’une fusion laser en utilisant le laser LASAG sont remarquablement
sphériques (c.f. figures 4.7) et elle ne présentent pas d’instabilité. Cetie stabilité est
toutefois conditionnelle, car elle dépend de la taille de la microstructure. En effet, en
solidifiant le méme alliage en utilisant le laser ROFIN-SINAR, les grains équiaxes ne
sont ples sphériques, mais dendritiques (c.f. figure 4.6a). En comparant ces deux
microstructures, nous pouvons estimer la taille critique au-dessous de laquelle les grains
sont stables A environ 1,5 um,

Trois approches sont possibles pour expliquer cetre stabilité:

- En introduisant la notion de capillarité dans le concept de la surfusion
constitutionnelie, Mullins et Sckerka [22] montrent, dans le cadre d’une
solidification colonnaire, qu'il existe une vitesse de stabilité absolue an-dessus de
laquelle I'interface est tonjours stable. Dans le cas d’une solidification équiaxe, en
employant la méme approche que Mullins et Sekerka, Trivedi et Kurz [91] montrent
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en 1986 qu'il existe également dans ce type de solidification une vitesse de stabilité
absolue au dessus de laquelle I'interface est toujours stable. Cette vitesse est définie
de la maniére snivante:

DiATy | oL

Viw = TR ¢, T ©9

avc D 1a diffusivité chimigue A Pétat liquide.

ATy l'intervalle de solidificarion.

r le coefficient de Gibbs-Thomsen.

K ie coefficient de partage.

o la diffusivité thermigue.

L la chaleur latente.

o 1a chaleur spécifigue.

Cette vitesse de stabilité Vg, se compose de deux termes indépendants. Le premier
représente la contribution chimigue de fa stabilisation, tandis que le deuxigme
provient de la contribution thermique. Dans le cas ol 1'alliage se solidifiant posséde
un coefficient de partage d’équilibre nettement inféricur & 1, le caleul de la
contribution chimique de cette stabilité est difficile. En effet, comme le coefficient
de partage dépend dans ce cas fortement de la vitesse de croissance {c.f. Aziz[11],
¢quation 2.3), la relation 6.9 est une relation implicite, du moins si on considére la
contribution chimique de la stabilisation. En ne considérant que cette contribution
thermique, la relation 6.9 est explicite et elle permet de connaitre une valeur
minimate de cette vitesse de stabilité absolue. En utilisant les données thermiques de
I'alliage A, la vitesse minimale de stabilité absolue est supérieure & plusicurs
centaines de ms™'. Dans le cas d’une solidification par laser, en raison de la
situation stationnaire observée dans ce type de solidification, 1a refation 6.1 monere
que la vitesse de solidification ne peut en aucun cas dépasser la vitesse du laser.
Comme la vitesse maximale du faisceau du Jaser LASAG vis-3-vis de la pidce
métallique est de 60 mms'!, nous pouvons affirmer que la stabilité des grains
équiaxes n'est pas provoquée par une croissance dans le domaine de la stabilité
absolue.

Dans le cas de petits grains équiaxes, les grains peuvent €tre suffisamment petits
afin que les instabilités ne puissent pas se développer. Dans l¢ cas d’une croissance
contrélée par la diffusion, Mullins et Sekerka [92] montrent qu’il existe un rayon
critique r, au dessous duquel les grains sont stables. Ces auteurs donnent les
inégalités suivantes:
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- Les instabilités peuvent se développer quand le grain est 7 fois plus grand qu'un
germe critique.

- Les instabilités se développent franchement quand le grain est 21 fois plus grand
qu'un germe critique.

Dans 1e cas d’une surfusion de 50 K (température 3 laquelle 1a solidification des
grains ferritiques se termine), en prenant la deuxiéme inégalité, nous obtenons une
taille critique d'environ 300 nm. Cette valeur est 5 fois plus petite que 1a taille de
grains (1,5 um) ol on observe ia transition catre grains équiaxe sphériques et
grains équiaxes dendritiques. Ainsi, I’approche de Mullins-Sckerka ne permet pas
d’expliquer cette stabilité,

- Une explication possible permettant d'expliquer cette stabilité a ét& développée
récemment par Salas et Levi (93]. Ces derniers montrent, dans le cas de graius
€qniaxes ayant une taille inférieure au micron solidifiés par atomisation, que ces
grains €quiaxes sont sphériques et non pas dendritiques. Ces deux auteurs
expliquent cette stabilité par le fait que 1z longueur d'onde des instabilités pouvant
se développer est trop grande vis-A-vis de la taille des grains. Ainsi, bien que ces
grains soient intrinséquement instables, les instabilités ne peuvent pas apparaitre
avant que les grains dépassent une taille critique que ces auteurs estiment A environ
1 pm.,

Ainsj, pour conclure cette section 6.7, nous supposons dans que 1a stabilité des grains
£quiaxes observée expérimentalement quand la taille de ces derniers est inférieure 4 1 pm
est provoquée en raison de lenr petite taille ae permettant pas le développement
d’instabilités, bien que de tels grains sphériques soient intrinséquement instables. En
effet, la longueur d’onde de ces instabilités est trop grande par rapport 4 1a taille des
grains égquiaxes.
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§ 68 INFLUENCE DU CYCLE THERMIOUE SUR LA TAILLE
DE LA MICROSTRUCTURE

Cetie discussion a moniré jusqu’ici que la taille des grains équiaxes germinés
hétérogénement sur des di-borures de titane dépend principalerneni de 1a densité des sites
de germination hétérogéne. En raison de la trés grande efficacité de ces di-borures i
germiner la ferrite, rous Jes sites de germination sont utilisés lors de Ja solidification ¢
nous pouvons ainsi directement relier la taille des di-borures & la taille des grains
équiaxes. Comme la fraction volumiques de ces di-borures est constante, plus fa taille de
ces derniers est grande ¢t plus le nombre de sites (proportionnel § la surface des di-
borures) est faible. Ainsi, plus la 1aille des di-borures est importante, plus les grains
équiaxes ayant germinés héiérogénement auront unce taille imponanie.

Le contrble de la taille des grains équiaxes ayant germinés hétérogénement s’effectne
donc par le cycle thermique du métal liquide dans lequel les di-borures coalescent. Dans
le cas d'une solidification par laser, comme la “durée de vie” du bain liquide liquide varie
similairernent avec le temps d’interaction du laser, plus te 1emps d’interaction sera court,
plus la taille des grains équiaxes sera petite (c.f. section 6.3}, La simulation thermique
(c.f. section 5.2) montre que le temps d’interaction t;n, du laser et la vitesse de
refroidissement T ne sont pas indépendants. 11 est possible ainsi de relicr la vitesse de
refroidissement T & la taille de la microstructure par lintermédiaire de la *‘durée de vie” dn
bain liquide. Dans lc cas de la figure 4.7, 1a simulation thermique donne les vitesses de
refroidissement suivantes:

- T=10 Ks! pour le mode continu (15, = 10 ms); dans ce cas, le mode de la
distribution de la tziile de grains (c.f. figure 4.8) est de 450 nm.

- T=109Ks'! pour le mode pulsé (1, = 320 ps); dans ce cas, 1a 1aille de grains
moyenne est de = 250 nm,

Dans le cas de la solidification des grands grains équiaxes observés sur le c61€ rone des
rubans formés par “melt-spinning”, la wille des di-borures de titane est tomlement
indépendante de la vitesse de refroidissement T, car elle dépend nniquemnent du cycle
thermique subit par le métal liquide quand il se wouve dans la buse du “‘melt-spinner”. En
opposition de la “durée ds vie™ du bain dans le ¢as du laser ol cette dernidre se mesure en
milli-secondes, le métal se trouve  1'éiar liquide durant plusieurs secondes dans le cas du
“melt-spinnes”. Cetie grande différence du cycle thermique entre ces deux procédés de
solidification est la cause de la différence de densité des di-borures observée dans les
microstructures obtenues griice A ces deux méthodes. Dans le cas du laser (i, = 10 ms),
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In densité des di-borures est de 101° m'3, tandis qu'elle tombe & 10'% m°3 dans le cas do
“melt-spinning”.

Dans le cas de 1a solidification par laser, nons montrons que la vitesse de refroidissement
T influence indirectement 1a taille de la microstructure &quiaxe en modifiant la densité
d’inoculants. Par contre, la vitesse de refroidissement influence beauconp plus
directement la microstructure intergranulaire de ce type d'alliage. Dans le cas de I'alliage
A (Feq)CrigMogBs) solidifié par le laser LASAG en mode pulsé, Ia figure 4.7b montre
que la microstructure intergrannlaire peut &tre amorphe. La simulation montre, en raison
de la trés bonne efficacité de la germination hétérogne, que la microsiructure de cet
alliage A ne peut pas étre totalement amorphe, car la croissance des grains ferritiques est
compléte bien au-dessus de la température de transition vitrense de cet alliage.

Par contre, en raison de la séprégation de bore lors de la croissance des grains
sphérigues, la composition de cette zone intergranulaire est enrichic en bore. Le calcul du
coelficient de partage cinétique selon Aziz montre que, bien que 1'influence de la
solidification rapide se fasse sentir, la ségrégation dn bore est encore importante dans le
régime de solidification ol les grains croissent. La composition de la zone intergranulaire
est ainsi plus riche en bore ¢t elle se rapproche de la compeosition chimique des verres
métalliques conventionnels de composition basée sur le fer. La figure 4.7b montre que la
microstructure intergranulaire atnorphe ne se retrouve pas partout; en effet, cette figure
montre également que cette microstructure pent également étre cristalline. Nous
expliguons cette juxtaposition de ces deux microstructures intergranulaires en raison du
taux de recouvrement élevE do laser nécessaire afin dassurer une profondeur de
traitement uniforme (c.f. figure 4.6b). En raison de ce recouvrement €levé, toutes les
zones solidifides rapidement par laser subissent des traitements thermiques subséquents
induits par la fusion des zones adjacentes. Ces traitements thermiques peuvent €ure
suffisamment sévéres afin de provoguer une cristallisation au moins locale de la
microstructure intergranulaire amorphe.

Cetie section de la discussion montre que, dans le cas d'nne microstructure équiaxe, le
controle de lu taitle de la microstructure dépend principalement du nombre de sites de
germination possédant {"efficacité nécessaire pour provoquer la germination de ces
grains, En comparant les microstruciures €quiaxes ayant germin€s héiérogénement
obtenues par fusion laser el pur “melt-spinning”, rous montrons que la vitesse de
refroidissement T ne joue pratiguement pas de réle sur la 1aille de ces grains équiaxes. En
effet, hien que les vitesses de relraidissement soient semblables (T = 10° Ks'l). la taille
de grains de ces deux microstructures n'est pas du tout comparable (c.f. figures 4.7 et
4.18).
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Ceue étude détaillée des paramétres contrflant la microstructure lors d'une solidification
rapide démontre qu'il est possible d'obtenir des microstructures équiaxes par
I'intermédiaire de procédés donnant vsuellement des microstructures colonnaires. En
effet, la fusion superficiclle par laser ainsi que le “melt-spinning” sont denx procédés de
solidification rapide caractérisés par un gradient thermique Gy, globalement positif (la
chaleur est évacuée par la phase solide) provoquant une croissance colonnaire, Nous
démontrons dans ce travail, 4 condition de respecter trois conditions bien précises, qu’il
est tout-2-fait possible détablir dans le bain liquide un gradient thermique Gy, localement
négatif permettant la croissance d’une microstructure équiaxe. Ce gradient thermique Gy,
localement négatif est induit dans Ie bain Liquide gréce A une forte germination hétérogene.

Les trois conditions permettant la création de ce gradient thermique Gy, localement négatif
et ainsi la formation d’une microstructure équiaxe sont les suivantes:

- Une trés faible vitesse de croissance des cristaux colonnaires afin d’assurer un bain
liquide en surfusion permettant la germination des microstructures équiaxes.

- La présence dans ce bain liquide en surfusion d’'inoculants pouvant servir de
catalyse 3 la germination.

- Une grande efficacité des inoculants permettant unte germination hétérogéne 3 une
faible surfusion.

L’examen détillé de ces trois conditions nous a permis de mettre en &vidence pour les
alliages étudiés quels sont les paramdtres expérimentaux responsables de Ja solidification
€quiaxe. Ces parametres sont les suivants:

~ Le paramétre le plus important pour obtenir un bain liquide en serfusion est le
cocfficient de partage K de Valliage. Plus ce coefficient est faible, plus ta
séprégation est importante et plus la croissance des microstructures colonnaires est
lente. Dans notre cas, t'éiément d"alliage jouant le réle d’inhibiteur de croissance est
le bore.

- Les inoculants ont é1€ identifiés dans ce travail, suivant les alliages, comme é&tant
soit des di-borures de titane TiB,, soit des di-borures de zirconium ZrBy. En se
basant sur les traitements d’alliages par laser, nous supposons que ces di-borures
se forment dans le bain liquide grice 3 la présence d’oxydes se trouvant dans le
métal liquide en surfusion.

- Les inocuiants, afin d’&tre suffisamment efficaces pour assurer la germination de la
microstructure équiaxe, doiven: nom seulement posséder uwoe épitaxic
cristallographique avec la microstructure du métal, mais ils ne peuvent pas étre wop
stables thermodynamiquement parlant.
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Ces conditions décrites ci-dessus, bien qu'elles soient nécessaires afin d’obtenir une
solidification &quiaxe sont malheurcusement beaucoup trop vagues pour assurer qu'un
nouvel alliage posséde une telle microstructure. Elles donnent uniguement une ligne de
conduite permetiant de sélectionner des alliages susceptibles de posséder cetie
microsiructure. Ces conditions ne peuvent en aucun cas sc substituer 3 des essais
cxpérimentaux.

Gréce 4 la simulation numeérique de la solidification d’une microstructure £quiaxe lors
d’une fusion par laser, il est possible de caractériser précisément les variables contrlant
la taille de la microstructure. Bien que le modile utilisé soit un peu simpliste par certains
cbités (distribution monodimentionnelle de la température, effet de 1a convection du bain
liquide ainsi que de I’effet de la germination transitoire négligés), ce modéle permet
néanmoins de retrouver les distributions de taille de grains observées expérimentalement
et d'évaluer ainsi I'importance des différentes variables conmrblant une salidification
équiaxe. Les points principaux mis en valeur par ce modtle sont les suivants:

- Les dismributions de taille de grains expérimentales montrent que tous les sites de
germination sont utilisés lors de la solidification des microstructures £quiaxes.
L’éwde de !'influence de ’angle de mouillabilit€ ¢ sur les distributions de taille de
grains simulées démontre que cet angle doit étre inférieur & 30° afin que tous les
sites de germination soient utilis€s; la simulation permet ainsi de caractériser
précisément cet angle ¢ jouant un rble central sur le contrdle de ce type de
microstructure.

- Comme tous les sites de germination sont utilisés lors de la solidification de cette
microstructure équiaxe, le nombre de sites de germination contrble 1a taille de la
microstructure,

L’influence de ce nombre de sites de germination est particulizrement visible en
comparant a structure équiaxe cbservée sur le cité libre de la microstructure solidifiée par
Ie procédé de “melt-spinning” avec la microstructure équiaxe observée lors des fusions
laser. Dans le cas du “melt-spinning™, la taille de grains est de 'ordre de 10 um tandis
qu'elle estinféricure & 1 um dans Ie cas des traitements de surface par laser bien que la
vitesse de refroidissement T entre ces deux procédés soit similaire. Cette différence
provient uniquement du nombre différent de sites de germination. En raison de la
formation quasiment instantanée des inoculants dans le métal liguide, le nombre de ces
demiers diminue au fur et & mesure que le bain reste liquide eo raison de leur coalescence.
Dans le cas des traitements laser, comme le temps durant leque! les di-borures
(inoculants) peuvent coalescer est extrémement court, la taille de grains est beavcoup plus
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petite que dans le cas du procédé du “melt-spinning” ol la darde de coalescence de ces di-
borures est beaucoup plus importante,

La microstructure équiaxe observée du coté roue du ruban solidifié par “melt-spinning™
montre que I'influence du processus de solidification peut jouer un role important lors de
la solidification rapide. Dans ce cas, en raison d’une forte surfusion sur le c6té roue du
bain liquide, la germination (homogéne on hétérogéne) des cristaux est extrémement
efficace et elle donne une microstructure finement éguiaxe sur le cdté roue du ruban. Cet
exemple montre que chaque procédé de solidification rapide posséde ses propres
spécificités et qu’il pent Etre parfois délicat de prédire quelle sera la microstructure d'un
alliage donné quand on le solidifie par un autre procédé de solidification.

En raison du contrfle aisé de la taille de la microstrycture égniaxe, il est possible de certe
maniére d*optimiser la taille de la microstructure équiaxe pour une application souhaitée.
Si on cherche, par exemple 3 mirimiser la taille de la microstrucrure, il fant maximiser e
nombre de sites de germination soit en diminunant le temps durant leguel ces demiers
peuvent coalescer, soit en angmentant la concentration des éléments d'alliages permettant
Ia formation des sites de germination. Ce travail démontre dans ce cas que 1a taille de la
microstructure est pratiquement indépendante de la vitesse de refroidissement T

Bien que ce travail se place dans une approche relativement fondamentale, il n’est pas
inint&ressant du point de vue pratique. En effet, il montre qu'il est possible de créer de
fines microstructures équiaxes par le contrble adéquat des parametres de solidification,
notamment au niveau de la germination hétérogéne. Ceute approche est intéressante
notamment dans I’optique suivante:

- Il est possible de cette manidre d’obtenir un revétement de surface par laser
possédant une dureté élevée ayant de bonnes propriétés mécaniques en raison de sa
fine microstructure équiaxe.

- En raison de contrdle du mode de solidification, nous avons montré qu'il est
possible de solidifier des intermétalliques sous la forme d'nne microstructure
Equiaxe 3 grains fins susceptibles de posséder une ductilité améliorée par rapport &
des intermétalliques possédant une microstructure plus grossidre.

Finalement, ce travail montre donc qu’il est possible d'imposer un gradient thermique
localement négatif permettant d"obtenir une microstructure équiaxe dans les procédés de
solidification ol le gradient thermique est globalement positif. De cette manigre, il est
possible de choisir une microstructure colonnaire on &quiaxe lors d'une salidification par
laser ou lors de la formation d"un ruban par “melt-spinning”. Ce choix est intéressant, car
il permet de sélectionner la microstructure la mieux adaptée pour une application donnée.
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§ 81 SYMBOLES LATINS MAJUSCULES

Og'l:ppmdé?-

4G
ac?

'ﬁGfor
AG,

Facteur pré-cxponentiel de diffusion
Diffusivité globale de la phase liquide
Diffusivité d’on solaté dans la phase liquide
Diffusivité & 'interface solide-liquide
Nombre de Fourier

Energie libre de Gibbs

Energie libre de Gibbs critique pour former un germe
Energie libre de Gibbs pour transférer des atomes
# I'interface solide-liquide

Energic libre de Gibbs de formation
Différence d"énergic libre de Gibbs entre la
phase solide et liquide

Gradient thermique

Gradient thenmique dans la phase liquide
Gradient thermique dans 1a phase solide
Enthalpie

Fréquence de germination

Fréquence de germination homogéne
Fréquence de germination hétérogine
Coefficient de partage (équilibre)
Coefficient de partage cinétique

Chaleur latente du fusion

Nombre de sites de germination

Nombre de grains dans une classe

Nombre de grains dans la classe i en tenant

compie de la cousommation des sites
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(m?s)

(m? s

fm® 5]

(m* s
-]

(¥ mol' '}

[y mo'"y

{J mol™!]

[y mo!'l]

[ mol'})
[K m]
Km™)
K m'h)
(J mol'™")
fm3 51
m3s1)
m? s

Q]

(-

(kg - Tmol™)
fm)

[m3)

fm’3)



Nombre de grains dans !a classe i en ne tenant

pas compte de la consommnation des sites [m‘3]
Nombre d*atomes ' (™)
Nombre d’ Avogadro fmol )
Nombre de grains ayant une taille plus grande

que ceux de la classe i (o]
Nombre tosal de grains [m)
Nombre de sites de germination hétérogéne [m3)
Puissance du laser wi
Puissance d’une impulsiou laser w1
Source thermigque (Yaser) W m]
Encrgic de diffasion (J mol']
Entropie [ mol K
Température K]
Vitesse de refroidissement Ks

Température A laquelle I'énergie libre de Gibbs de

Ya phase solide est identique A celle de 1a phase liquide (K]
Température ambiante iK]
Température de fusion K]
Température de transition vitreuse K]
Température du liquidus K]
Température du noeud m au temps n K]
Température de surface X1
Surfusion . [K]
Tmervalle de solidification (équilibre) [K}
Vitesse de stabilité absolue [ms]
Vitesse de croissance des cristaux [ms7)
Vitesse du laser [ms?]
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§ 82 SYMBOLES LATINS MINUSCULES

a4
an
<o

¢

Cp

dinoculant

dméla]

Viicsse de croissance limite des cristaux
Vitesse de solidification

Vitesse de la roue du “melt-spinner”
Vitesse de stabilité constitutionnelic
Volume unitaire étendu

Volume unitaire réel

Volume molaire

Yolume solidifié toal

Diamétre atomique

Epaisseur de I’interface solide-liquide
Concentration de 1'alliage
Concentrarion du liquidus

Chaleur spécifique

Chaleur spécifique équivalente
Différence de chaleur spécifique entre
la phase solide et liquide

Concentration du solidus

Distance de convection

Distance de diffusion

Distances interatomiques de I'inoculant
Diamere du faisceau laser

Distances interatomiques dit métal
Epaisseur du ruban

Fraction des sites atomiques disponibles
pour la croissance

Fraction solide
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s
[ms]
[ms)

msh)

{-]
[m> mol™]

{m

{m]
[mj
[% atomique]
[% atomique]
Pkg! K- ITmoll K
Ukg K- Fmol K7

Tkg! K- Fmal? X4
[% atomique]
(m]
[m)
fm]
(m]
[m]
[m]

[-1
(-1



h Constante de Planck
hyrans Coefticient de transfert de chaleur
k Constante de Boltzmann
1 Profondeur de 1a pidce traitée par laser
Mg Pente du liquidus
n Nombre de classe de grains
q Flux thermique du laser
Qn Flux thermique (source on puits)
qi Densité de puissance du laser absorbée
qQ2 Perte du flux thermique par radiation
r Rayon d'un grain
I, Rayon critique de stabilité
Tden Rayon de la pointe dendritique
T Rayon des grains appartenant 4 la classe i
t Temps
Ling Temps d'interaction du laser
At Incrément temporel
X Coordonnée
Y Coordonnée
z Coordonnée
Az Maille numérique selon z
§ 83 _ SYMBOLES GRECS
o Diffusivité thermique
Différence relative des distances interatomique
€ Emissivité
¢ Angle de mouillabilité

Angle entre la direction du Héplacemcm du laser
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(s
Wm2K)
UK
[rn]
[K (%atomique)']
{]
wm?)
(Wm?)
(Wm?
Wm?
[m]
(m)
fm]
[m]
[m]
[s]
(5]
m]
(m]
[m]
[m]

[m? sy



Sauctre
Y L

Chimie
T L

s

Structure
Y 15

Chimie
Y 15

¢t la direction de croissance

Energie de I'interface inoculant-liquide

Contribution structurale 3 1'énergie de 'interface

inoculant-liquide
Contribution chimique 2 1’énergie de 1'interface
inocutant-tiquide .

Energie de I'interface inoculant-solide

Contribution structurale & I"énergie de I'interface

inoculant-solide

Contribution chimique A I'énergie de I'interface
inoculant-solide

Energie de Vinterface solide-liquide
Coefficient de Gibbs-Thomson

Conductivité thermique

Conductivité thermique de la phase liquide
Conductivité thermique de la phase solide
Dimension caractéristique de la microstructure
Viscosité

Densité

Constante de Stefan-Boltzrnann

Tension de surface

Tempéramre adimentionnelle

Temps d’incubation

Absorptivité
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Im?

Im?

Bm?
(I m?)

I m?

[J m?)
¥ m?)
[Km]
[Wm K7
WmlKh
wmt K
[m}
Nsm?
kg m™)
Wm?K?
N o]
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