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Résumé — Mots clés

Résumé

Les échangeurs compacts a plaques soudés-diffusés sont une solution prometteuse dans de
nombreux domaines (nucléaire, (pétro-)chimie, solaire...) du fait de leurs performances. Ils sont
envisagés pour le systéme de conversion d’énergie du réacteur nucléaire ASTRID. Pendant le soudage
CIC, la problématique est double: maitriser la déformation des canaux et 1’évolution microstructurale
du matériau tout en obtenant des interfaces résistantes. Cette thése s’intéresse a la compréhension et a
la maitrise de la microstructure des assemblages pour définir des criteres « procédé » permettant
I’obtention d’interfaces non marquées par le procédé et le maintien d’une taille de grains fine. Apres
une caractérisation approfondie de leur surface et de I’évolution au chauffage de leur microstructure,
le comportement au soudage de toles en acier austénitique 316L a été étudié en faisant varier les
parametres liés au procédé (température et pression de soudage) et au format des tbles (épaisseur, état
de surface...). Les résultats montrent que la formation de I’interface est associée a des mécanismes de
croissance de grain classiques avec un ancrage interfacial plus ou moins marqué selon les
caractéristiques des surfaces. Les propriétés mécaniques des assemblages ont été testées afin de
déterminer la nocivité des défauts rencontrés. Si les pores constituent le deéfaut le plus pénalisant,
I’influence d’autres hétérogénéités a été mise en évidence. Les étapes de formation des interfaces ont
ensuite été identifiées par la réalisation de cycles de soudage interrompus. L’intérét d’une approche
numérique par la méthode Level-Set pour simuler les évolutions microstructurales est finalement
discuté.

Mots clés

Compression Isostatique a Chaud, acier austénitique 316L, croissance de grains, franchissement,
propriétés mécaniques.




Abstract — Key words

Abstract

Compact diffusion bonded heat exchangers are an attractive option in many fields (nuclear, (petro-
)chemistry, solar...) due to their performance. This type of concept is especially intended for
manufacturing the energy conversion system of the ASTRID reactor. During diffusion bonding by
HIP, the problem is twofold: the channel deformation and microstructure evolution must be controlled,
while at the same time, highly resistant interfaces are desired. This thesis is focused on the
understanding and the control of the bonded components microstructure prepared by HIP in order to
define « process » criteria to achieve welds in agreement with specifications of components containing
fluidic channels: interfaces unaffected by the process and small grain size. After a detailed
characterization of their surface and microstructural evolution during heating, the behavior of AISI
316L austenitic steel sheets has been examined in a parametric study by varying the parameters related
to process (diffusion bonding temperature and pressure) and welding material (thickness, surface
finish...). The results show that the interface formation is driven by conventional grain growth
mechanisms with an interfacial pining more or less marked depending on surface characteristics. The
mechanical properties of assemblies have been tested to determine the influence of defects. Though
pores are the most critical default, the influence of other heterogeneities has also been highlighted. The
different steps of bond formation have been identified by performing interrupted diffusion bonding
test. The interest of modeling approach by Level-Set method to simulate microstructure evolution has
been finally discussed.

Key words

Hot Isostatic Pressing, austenitic stainless steel 316L, grain growth, mechanical properties.




Table des matiéres

Table des matieres

INErOAUCTION GENETAIE.........c.iiieiiie bbbttt 9

Chapitre 1 : Bibliographie — Le procédé de soudage par diffusion et les aciers inoxydables

AUSTENTTIGUES ...ttt b bbb e bbb bR b e R bbbt b et b bbbt b et 13
I oo [T o o SR 14
I1. Les aciers inoXydables aUSTENTTIQUES ............cvreiiiiirieiie e 14

T L. GANBIAIITES ... ettt s b bbbttt b b e 14
[1.2. IMHICTOSTTUCTUTE ...ttt bbbttt ettt b e 16
I11. Procédé de soudage par diffuSion..........cccocvciiiiiic e e 20
FTE L. GENEIANITES ...ttt bttt ettt b e eneas 20
I11.2. Présentation du procédé de soudage par diffusion...........cccccoeiininniiiineisce, 20
I11.3. Mécanismes physiques de formation de I’interface..........cccovvevevieeviiniinieesesesie e 23
[11.4. Influence des parametres eXPErMENTAUX.........covrverirerirerisie et 26
IV. Procédé de fabrication des tdles en acier inoxydable ..., 30
IV .1, GBNBIAIITES ......eiiveeeie e ettt bt ettt st b e eneas 30
I A o 1= T SRS 31
IV.3. Transformation (IamMiNAGE) ........cecvveiiiieie it sre s 31
IV.4. FINITION 08 SUMTACE ... evciieie ettt ste e nreereennenne s 32
VO] 0 [0d (U1 SO SO SR PR PPN 35

Chapitre 2 : Présentation des matériaux de I’étude et de leur évolution en température ............. 37
I a1 T 0 Tox A o] o PO ST 38
Il. Caractérisation des matériaux a I’état de réception ...............c.ccccevvvrireneieieienienie s 38

[1.1. NUANCES QPPIOVISIONNEES ......eveiveteieieiesieteete ettt sa e stesbesresbe e et e s eneetessesreseenseseneas 38
Y ol (0 1 U Tod (3 USSR 39
11.3. CaraCtéristiqUES de SUMTACE. .......cccviieii et be e e ra e sre s 49
[1.4. PrOPri€teS MECANIQUES. ... ..eveveieieietirietesteie ettt sttt ettt sttt sttt ettt et 54
LD, SYNENESE ..ottt s e et st e st et e et s beeRe e beehe e resreeaesreareereare s 56
I11. Evolution microstructurale en température : Revue bibliographique ...........c.ccooceiiinnnen. 58
L L. GENEIANITES ... ettt ettt et et besee e e eeneas 58
I11.2. Migration des JOINtS d& GraiNS.........ccviieiiiiiiiecii ittt st resre e sre s 58
[11.3. RecristalliSation PriMAaITE ..........cociiiiieiiiieiiise e 62
1.4, CroiSSANCE NOMMAIE ... ..o ittt ettt et re e e e see et e sreeneenaeaneas 62
1.5, CroisSanCe @nOIMAIE .........ccveiiiieiie et e ettt ste et e e saeste et e sreareenaenne s 65
IV. Evolution microstructurale en température : Résultats expérimentauX............ccocoevreeneene. 67
IV.1. Evolution de la taille de grains ..o 67
IV.2. LOi d€ CroiSSANCE 8 GraiNS......ccueiieieireeiesieereetesteeteste st et e ste et e ste e e stesraesaesteaseesresraenaesres 70
IV.3. Etude de la croissance anormale des grains.........cccocueieriiieeieeieesieeseeseeseesre e e e e srneseneas 72




Table des matiéres

IV 4, SYNENBSE....eeeeceece e ettt ne et ne e te st nteneneas 79

R o o 111 (o] SRS 80
Chapitre 3 : Etude paramétrique du procédé de soudage par diffusion CIC.........c..cccceveveivinanne 83
[ gL T 0 Tox A o] o [P U SO SUR O PTPTPO 84
I1. Elaboration des assembBIages.........ooiiiiiiiii s 84
1. Microstructure des assemMBIAGES. ........cceiviiiiiiiiiese s 85
I VT i aToo (o] [o o T USRS 85

[11.2. ASSEMDIAGE FETEIENCE ..ottt 87

[11.3. Influence des parametres « PrOCEAE »..........covieviririiiriieiee e 88

II1.4. Influence de I’état de SUITACE ........civviieeiieiie e 92

I11.5. Influence de la taille de grains INMtIAIE ...........ccooiiiiieiec e 95

LT 1 1= USROS 99

V. Propriétés mécaniques des asseMbBIAgES .........covieirriiiineines e 100
V. 1. ESSAIS A8 TFACTION ....cvveeieii ettt et et sre et e aenreeneenne e 100

IV.2. Essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy V ... 107

IV.3. ESSAIS U8 TIUAGE ...ttt 111

IV 4, SYNENBSE ... i e et b e e e r et st e re e tesreene e re e 115

R o o [T o] SRS 116
Chapitre 4 : Formation d’une interface lors du procédé de soudage par diffusion CIC............. 119
I oo [ o T SRS 120
I1. Processus de formation d’une interface soudée-diffusée..........c..cccovviviiiiiiiiiiii i, 120
[1.1. IMlISE €N CONMEACT ...ttt sttt beste sttt eneeneas 121

11.2. Elimination des pores et des IMPUIELES ..........cviiiiiciiiiee e s 123

11.3. Franchissement des INTEITACES ... ....vviveieeir ettt sre e 125

I11. Etude de la cinétique de CroiSsance des GrainsS.........ccccoeiieirerireiesensie e 130
HLL. MicCrostructure gloDalE ..........c.viviie e see e 130

[11.2. MICTOSEIUCTUNE TOCRIE ...ttt 134

IV. Modélisation du procédé de soudage par diffusion CIC ...........ccccceviiiiiie i 137
IV.1. Modele de CroiSSANCE GBS GraiNS .......eiveererierieieeseeresesteseesteseeseeeesesre s sressesseseeseeseeneas 137

IV.2. RESUItAtS PrelIMINAITES .....ccuveieiieiie et e et sreere e re e 141

IV.3. Discussion autour de la notion de franchiSSemeNt............ccveerieiiieve s 144

AV 2 o] o 103 11 1Y o] 1R 147
Conclusions gENErales et PEFSPECLIVES ........coiveiirieiriiirieieiee ettt 149
Références DIDIIOGraphiQUES ........ccco et ens 153
F N 8] 0153 S T T PP P RO P UUPTPUROURPURPPRN 163




Introduction générale

Introduction générale

La croissance soutenue des besoins énergétiques et la réduction des ressources naturelles
d’uranium ont mené les autorités francaises au développement de réacteurs nucléaires de 4°™
génération. Dans ce contexte, le Commissariat a ’Energie Atomique et aux Energies Alternatives
(CEA) pilote la fabrication d’un prototype de Réacteur a Neutrons Rapides (RNR) a caloporteur
sodium : le démonstrateur technologique ASTRID (Advanced Sodium Technological Reactor for
Industrial Demonstration) d’une puissance de 1500MWth [1].

Le laboratoire travaille plus particuliérement sur le systéeme de conversion d’énergie par
refroidissement du fluide caloporteur [2]. L’option retenue par le CEA est un Echangeur de Chaleur
Sodium/Gaz (ECSG). Contrairement & un échangeur de chaleur sodium/eau, option soutenue par
Areva avec le retour d’expérience des réacteurs Phénix et Superphénix, ’ECSG permet d’améliorer la
siireté de 1’échangeur en cas de fuite et de contact accidentel du sodium liquide avec 1’eau. Les
échanges thermiques sont cependant nettement moins performants pour un échange sodium/gaz que
sodium/eau (facteur 1000). Un concept d’échangeur de chaleur standard & tubes n’est donc pas viable
d’ou I’intérét du laboratoire pour la conception innovante d’un échangeur compact a plaques. Ce type
de concept permet d’améliorer les performances de 1’échangeur et ainsi de réduire 1’encombrement
tout en garantissant une efficacité identique.

Un échangeur compact a plaques est fabriqué a partir de téles millimétriques dans lesquelles les
canaux sont gravés chimiquement ou mécaniquement. Aprés empilement des toles, I’assemblage est
réalisé par un procédé de soudage par diffusion, la Compression Isostatique a Chaud (CIC ou HIP
pour Hot Isostatic Pressing en anglais). Ce type de procédé permet un assemblage en phase solide sans
apport de matiére et a I’avantage, de par les mécanismes physiques mis en jeu, de ne pas présenter de
fusion locale. Ce résultat est obtenu grace a I’effet conjugué de la pression et de la température
d’assemblage, environ 0,5 a 0,8 fois la température de fusion du matériau.

Pendant le soudage, la problématique est double : il est nécessaire de maitriser la déformation des
canaux et I’évolution microstructurale du matériau tout en obtenant des interfaces résistantes. La tenue
mécanique des assemblages dépend de la présence ou non de pores aux interfaces et également
d’inclusions résultant de polluants et/ou d’oxydes présents sur les surfaces des toles, de la formation
de phases minoritaires ainsi que de 1’étendue de la migration des joints de grains a travers 1’interface.
Les paramétres liés au procédé (temps, température et pression de soudage) ainsi que la nature des
surfaces a assembler (rugosité, oxyde...) doivent donc étre particulierement bien choisis et maitrisés.

Cette thése s’intéresse plus précisément a la microstructure des assemblages soudés-diffusés afin
de répondre a deux exigences déterminantes pour le procédé selon 1’échelle considérée :

- Locale au niveau de I’interface : D’un point de vue de la codification, 1’obtention d’un
assemblage homogéne, sans discontinuité de microstructure, est nécessaire afin de
considérer des caractéristiques globales de 1’assemblage sans avoir a affecter un coefficient
de joint. Cet aspect pose notamment des interrogations sur les mécanismes de
transformation des surfaces en interfaces.
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- Globale a I’échelle de la piece : Un nombre de grains minimum dans la paroi entre le fluide
caloporteur et le gaz doit étre garanti, typiquement 10 grains dans une paroi de 1mm, afin
de pouvoir appliquer la théorie des milieux continus et ainsi de dimensionner 1’échangeur
de chaleur, de garantir les propriétés mécaniques et d’éviter un risque de corrosion
intergranulaire. Ce point nécessite une maitrise des températures de soudage afin de
garantir la microstructure dans tout le volume puisque c’est I’ensemble de la piéce qui est
traité thermiquement lors du procédé de soudage par CIC.

Les travaux de recherche proposés dans le cadre de cette these ont donc pour objectif d’apporter
des éléments de compréhension sur la nature des surfaces a assembler et la fagcon dont elles évoluent
lors d’un cycle de soudage par diffusion afin d’appréhender les mécanismes de formation d’une
interface. La connaissance de ces mécanismes (moteurs et freins) devrait, par la suite, permettre de
définir des criteres « procédé » permettant de réaliser des soudures par diffusion, qui répondent aux
spécifications de piéces contenant des canaux fluidiques. Dans le méme temps, la microstructure en
volume de la piéce doit étre également contr6lée en fonction des paramétres de soudage. L’acier
inoxydable austénitique 316L servira de matériau référence pour ce travail puisqu’il est le matériau
retenu, a I’heure actuelle, pour la fabrication des échangeurs de chaleur pour le réacteur ASTRID.
Cette étude s’inscrit cependant dans un cadre générique et doit demeurer transposable a d’autres
alliages.

Pour répondre a ces objectifs, ce manuscrit s’articule en quatre parties principales :

Le premier chapitre est consacré au procédé d’assemblage par CIC et aux aciers inoxydables
austénitiques sous forme de tdle. Dans un premier temps, la microstructure des aciers de type 316L est
introduite puis I’étude bibliographique s’attache a mettre en €évidence les mécanismes physiques
intervenant lors du procédé de soudage par diffusion. L’influence des paramétres expérimentaux sur la
formation d’une interface et sur les propriétés mécaniques est également discutée. L’accent est
finalement porté sur le procédé de fabrication des tbles en acier inoxydable austénitique afin de mettre

en évidence les caractéristiques propres a ce type de format.

Le deuxiéme chapitre est dédié a la caractérisation des tdles a 1’état de réception. Des variantes
aux toles de référence avec différents états de surface et épaisseurs ont été approvisionnées. La
microstructure et les caractéristiques de surface ainsi que les propriétés mécaniques en traction sont
présentées. Afin de déterminer une température d’assemblage adéquate, 1’évolution de la
microstructure en température du matériau de référence est étudiée. Une attention particuliére est
notamment portée sur I’apparition de la croissance anormale dans les aciers approvisionnés. Une revue
bibliographique est menée et les mécanismes de croissances de grains sont présentés.

Le troisiéme chapitre présente une étude paramétrique sur 1’étape conduisant a la formation de
I’interface lors d’assemblage par CIC de tdles pleines. L’influence des paramétres « procédés »
(température et pression) et du matériau de 1’étude (état de surface et taille de grains) est étudiée. La
microstructure et les propriétés mécaniques des assemblages soudés-diffusés sont présentées et
discutées. L’étude s’attache a mettre en évidence le mode d’endommagement des assemblages en
regard de leur microstructure.

10



Introduction générale

Le dernier chapitre est une discussion autour de la formation d’une interface lors du procédé de
soudage par diffusion CIC. Pour cela, des CIC interrompues ont été réalisées a partir d’un cycle de
référence afin d’identifier les différentes étapes de formation d’une interface soudée-diffusée. L’intérét
de la simulation numérique pour le procédé de soudage par diffusion est finalement discuté et des
résultats préliminaires pour un cas simplifié sont présentés et comparés aux résultats expérimentaux.

Les conclusions et les perspectives de ce travail sont finalement données.

11
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Chapitre 1 : Bibliographie — Le procédé de soudage par diffusion et les aciers inoxydables austénitiques

I. Introduction

Ce premier chapitre est consacré a une revue bibliographique portant sur le procédé de soudage
par diffusion et sur les aciers inoxydables austénitiques.

Dans un premier temps, la microstructure des aciers inoxydables austénitiques de type 316L est
présentée. L’accent est porté sur I’apparition des différentes phases dans ce type d’acier. Le procédé
de soudage par diffusion par CIC est ensuite introduit. Des aspects généraux concernant le procédé
sont tout d’abord présentés puis les mécanismes physiques intervenant lors de la formation de
I’interface sont exposés. L’influence des paramétres opératoires du cycle de CIC ainsi que des
propriétés de surface et de volume du matériau soudé est finalement présentée. Une bonne
connaissance de I’histoire thermomécanique des toles est nécessaire pour comprendre et interpréter la
microstructure et les propriétés mécaniques des assemblages soudés-diffusés. Pour ce faire, la partie
trois de ce chapitre est consacrée au procédé d’élaboration des toles en acier inoxydable austénitique.

Il. Les aciers inoxydables austénitiques

I1.1. Généralités

Les aciers inoxydables austénitiques conservent a température ambiante une structure austénitique
cubique a faces centrées. Il s’agit de solutions solides de fer, généralement a grains fins, obtenues par
hypertrempe. En dehors du chrome, le nickel constitue le plus important des éléments d’alliage
principalement en raison de son caractére y-géne qui permet de stabiliser la structure austénitique a
température ambiante. Des éléments stabilisateurs tels que le titane et le niobium sont réguliérement
ajoutés afin de piéger le carbone et I’azote.

L’alliage 316 (désignation américaine) est un acier austénitique dont il existe de nombreuses
variantes, Tableau 1.1. Elles différent par la teneur en C, N et en éléments d’additions (Cr, Mo et Ni)
et en Ti dans le cas de la nuance stabilisée au titane (316Ti). La désignation américaine du 316L est
cependant trés réductrice par rapport a la désignation Européenne. L’acier 316L est réparti selon trois
dénominations :

- 1.4404,
- 1.4432 (augmentation des teneurs en chrome, molybdéne et de la limite basse du nickel),
- 1.4435 (augmentation des teneurs en chrome, molybdéne et nickel).

Pour le démonstrateur technologique ASTRID, la composition chimique de I’acier doit suivre le
code nucléaire RCC-MRXx, Tableau 1.2. Dans ce cas, la composition chimique de I’acier est trés
resserrée pour tous les éléments et des teneurs maximales sont également définies pour le cuivre, bore
et cobalt. La teneur de ces éléments est limitée pour des risques de fragilisation sous irradiation pour le
cuivre et d’activation neutronique pour le bore et le cobalt. L’approvisionnement de cette nuance est
cependant difficile et trés coliteux (coulée sur demande), c’est pourquoi I’acier 1.4404 a été utilisé
dans le cadre de cette étude. Pour la suite du manuscrit, la désignation européenne 1.4404 est utilisée
afin d’éviter les ambiguités de la désignation américaine sauf cas contraire.
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Acier C Si Mn Pmax S N Cr Mo Ni Ti
(1_‘3%1) <007 | <100 | <200 | 0045 | <0015 | <011 | PSF | 2RO DA
(13_’12'54) <0,030 | <1,00 | <2,00 | 0,045 | <0015 | <011 1fé"’:’5a zz,?goa 1fé?oé .
(31.14?4%’2) <0030 | <100 | <200 | 0,045 | <0015 | QR | 1h0R | 2008 | 00T
(121%6) 0,05 | <100 | <2,00 | 0045 | <0,015 | <0,11 1fé"’:’5a zé?goa 1%:’0‘;" .
(13_12'3‘2) <0030 | <100 | <200 | 0,045 | <0015 | <onr | Pt | A0SR
(13_’12'55) <0030 | <1.00 | <2.00 | 0045 | <0015 | <011 | 12 zé?goa 1125'?0é .
(1_154"2';') <0030 | <100 | <200 | 0,045 | <0015 | R | IR0 | 20| LLOA T
(f.ig;) <0,08 | <1,00 | 2,00 | 0,045 | <0,015 | - 1fé’55a 22,%)03 1f3"f’0"‘" 5(;%3

Tableau 1.1 : Composition chimique (% masse) des aciers inoxydables austénitiques type 316 selon la
norme EN 10088-2 : 2005.

Désignation : X2 CrNiMo17-12-2 a azote contrblé
Elements Sur coulée et sur produit (%)
Carbong ===s--msesesemsmmmnsmnnaan < 0,030
Manganese 1,60 - 2,00
Silicium < 0,50
Phosphore - ee- - < 0,030
Soufre <0,015
Chrome 17,00 - 18,00
Nickel 12,00 - 12,50
Molybdéne ---------osmeemeemee 230-2,70
Cobalt - selon la classe (1)

Azote 0,060 - 0,080
BOIg =emeeemmemm e e < 0,0020
Cuivre < 1,00
(1) Les prescriptions relatives & la teneur en cobalt et la classe de pureté a
considérer sont précisées dans la Spécification d’'Equipement.
(classe 1:20,20%, classe 2 : £ 0,05% et classe 3 : £0,01%)

Tableau 1.2 : Composition chimique (% masse) de 1’acier 316L(N) tel que définie dans le code RCC-

MRXx.

Paradoxalement, 1’inoxydabilit¢é des aciers inoxydables tient au caractére particulierement
oxydable d’un ou plusieurs de leurs éléments. Il est nécessaire que l’alliage posseéde en effet une
teneur en chrome minimale de 10-11% afin que I’acier forme spontanément une couche continue et
protectrice de chromine en surface (Cr,O3). Afin d’assurer une bonne résistance a la corrosion a haute
température, la teneur en chrome est généralement plus élevée, typiquement 18% environ. Ce film
d’épaisseur de quelques nanometres est fortement solidaire du substrat et, en cas d’endommagement
local, il posséde la propriété de pouvoir se reconstituer dans un grand nombre de milieux (propriété

d’autopassivation).
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11.2. Microstructure

11.2.1. Structure cristallographique

Dans la matrice Fe, tous les éléments sont soit en solution solide dans I’austénite, soit sous forme
de phases minoritaires et/ou d’impuretés. Certains éléments sont y-génes (C, N, Ni, Cu, Co, Mn) et
stabilisent la phase austénitique alors que d’autres au contraire sont a-genes (Cr, Mo, Si, V, Ti, Nb) et
rétrécissent le domaine austénitique. Afin de déterminer la structure des aciers inoxydables, plusieurs
modeles approximatifs basés sur la notion de chrome et de nickel équivalents ont été proposés. Pour
les produits laminés, le diagramme de Pryce et Andrews [3] doit étre considéré, Figure 1.1.

Les aciers type 316 se trouvent a la frontiere du domaine purement austénitique et du domaine
avec coexistence des phases austénitique et ferritique. Des hétérogénéités locales de la composition
chimique peuvent entrainer la présence de ferrite & résiduelle. Expérimentalement, de la ferrite 6
résiduelle en faible quantité a en effet été observée dans des tbles en 316L(N) [4].
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Figure 1.1 : Diagramme et équations de Pryce et Andrews [3].

Le mode de solidification de I’alliage peut étre divisé en quatre zones, Figure 1.2, selon la
composition chimique de I’acier [5-7] :

- Mode A : Formation de 1’austénite primaire par solidification. La structure finale est
entierement austénitique,

- Mode AF : Formation de la ferrite secondaire par transformation. Une transformation a
1’état solide (6 = ) se produit pour finalement obtenir une structure composée d’austénite
et de ferrite vermiculaire,

- Mode FA : Formation de la ferrite primaire puis de I’austénite. La structure finale est une
ferrite aciculaire dans une matrice austénitique,

- Mode F : Transformation en phase solide de 1’austénite (5 > y) lors du refroidissement
pour finalement obtenir une coexistence des deux phases.

D’apres le calcul des rapports (Creq/Nigq), tous les aciers de la famille 316 ont un processus de
solidification selon le mode FA. Des études ont montré que la vitesse de refroidissement a un effet
majeur sur le comportement des aciers inoxydables austénitiques lors de la solidification [7]. Lorsque
la vitesse de refroidissement est trop élevée, le comportement lors de la solidification peut étre hors
équilibre et la transformation en austénite (3 = v) peut alors ne pas étre compleéte.
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Mode A:L>L+y—>y

o 1,25<(Creg/Nigg) <1,48
Mode AF:L>L+y>L+y+82>y+d

Temperature

o 1,48<(Crey/Nigg) < 1,95
Mode FA:L>L+6>L+6+y>y+d

o (Cregy/Nigg) > 1,95
Mode F:L>L+86>6>y+3d

Ni Cr

Figure 1.2 : Diagramme pseudo-binaire schématique du systeme Fe-Cr-Ni montrant les quatre modes
de solidification d’un acier austénitique [5].

Dans la matrice austénitique, des oxydes (silicates, aluminates...) et des sulfures peuvent
également étre observés [8]. Ces inclusions se forment pour la plupart en fin de solidification et sont
peu affectées par les transformations a I’état solide.

11.2.2. Précipités

La structure austénitique des aciers inoxydables étant une structure métastable obtenue par
hypertrempe, une forte proportion des ¢léments d’alliage est alors en sursaturation dans la matrice. Il
s’en suit, lors d’un recuit ou d’un maintien en température, que ces éléments solutés tendent a
précipiter. Les éléments Fe, Cr, Mo, N, et C sont les principaux constituants des précipités ainsi que Ti
pour la nuance stabilisée au titane. Les processus de précipitation se produisent sur un large domaine
de température et de nombreuses phases peuvent apparaitre pour un acier 316L, Figure 1.3. Les
précipités formés sont principalement des carbures de chrome M,3Cs suivis par des phases
intermétalliques (phases o, y et de Laves) a plus haute température et long temps de maintien. Une
augmentation de la température d’hypertrempe engendre un décalage du diagramme TTT (Temps-
Température-Transformation) vers des temps de précipitation plus courts.

1950 T T T T T +—— 1066
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Figure 1.3 : Diagrammes TTT d’un acier 316L : indice de grosseur du grain ASTM -1 et 3/4 pour
I’alliage 1 (recuit pendant 1h et trempé a I’eau) et I’alliage 2 (recuit pendant 1,5h et trempé a I’eau),
respectivement [9].
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Le carbure M,3Cq (M, atome métallique et C, carbone) est le principal carbure de tous les aciers
inoxydables austénitiques exceptées les nuances avec des ajouts de titane et de niobium. Sa présence
est souvent associée a des risques de déchromisation locale de la matrice s’accompagnant d’une perte
d’inoxydabilité et d’une sensibilité des joints de grains, I’ensemble pouvant donner finalement lieu au
phénomene de corrosion intergranulaire [10]. L’utilisation d’une nuance bas carbone, ’acier 316L,
permet de réduire efficacement I’apparition de ce carbure. La composition chimique d’un carbure
M3Cs dans un 316L apres un vieillissement de 1500h a 900°C est (CrysFesMo,)Cs [9]. La séquence de
précipitation des carbures de chrome est la suivante : joint de grains, parois de macles incohérentes
puis cohérentes et enfin dans les grains pour des températures comprises entre 540 et 840°C, Figure
1.4 (a). Lorsque de la ferrite se présente dans 1’austénite, la précipitation de ces carbures débute
initialement aux interfaces a/y étant donné que la diffusion des éléments d’alliages est plus rapide dans
la ferrite que dans I’austénite, Figure 1.4 (b). Une inclusion non métallique peut également étre un site
favorable pour la germination des carbures de chrome. La cinétique de précipitation de ce carbure est
contr6lée par la vitesse de diffusion du chrome dans le fer qui est trés rapide dans la gamme de
température 600-900°C.
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Figure 1.4 : Cinétique de précipitation isotherme des carbures M,;Cg dans un acier 316L [9] (a) et
304L [11] (b).

Des phases intermétalliques peuvent également étre observées dans les aciers inoxydables pour
des temps de vieillissement plus longs. Ces phases apparaissent en général dans la gamme de
température 600 a 1150°C et sont fragilisantes pour la tenue mécanique de I’acier.

18



Chapitre 1 : Bibliographie — Le procédé de soudage par diffusion et les aciers inoxydables austénitiques

La phase Sigma (o) est un intermétallique de composition nominale FeCr qui est généralement
étendu a (FeNi),(CrMo),. La précipitation de la phase o est limitée par la diffusion des éléments
d’alliage et nécessite des interfaces a hautes énergies. Cette phase se forme d’abord aux joints de
grains triples, puis aux joints simples et, seulement apres des durées élevées, aux parois de macles et
enfin sur les inclusions intragranulaires de type oxyde [9,12]. Le mécanisme de germination de cette
phase est sujet a controverse en ce qui concerne le role de la ferrite 6 et du carbure MCg. Certains
auteurs montrent que la phase o peut se former a partir des carbures M»Cq et d’autres la trouvent
indépendamment de celle-ci [13—15]. Les auteurs sont néanmoins d’accord sur le fait que la ferrite &
résiduelle, héritée des hautes températures, est un site favorable pour la précipitation de la phase o.

La phase Chi () est un intermétallique mineur des aciers inoxydables au molybdene, observé aux
alentours de 750°C et pour des durées élevées. Sa composition nominale est FessCri,Mo,o mais cette
phase tolere de larges variations de composition, le nickel pouvant se substituer au fer. La composition
de la phase y dans un acier 316L est (FeNi)ssCrigMo, [9]. Les sites de germination de la phase y sont
tout d’abord les joints de grains, les parois de macles et, occasionnellement, dans les grains sur les
dislocations. Il apparait que cette phase peut fréqguemment croitre depuis les carbures M,3Cq qui se
décomposent aprés de longs maintiens a haute température.

La phase de Laves (1) est également un intermétallique mineur des aciers inoxydables au
molybdene, de composition nominale Fe,Mo.

Le procédé de fabrication de I’acier austénitique est un facteur important jouant sur la cinétique de
précipitation des carbures (MyxCs) et des phases intermétalliques, notamment lorsque celui-ci
comprend une étape de travail a froid, Figure 1.5. Le travail a froid accélére considérablement la
cinétique de précipitation pour les carbures (M,3Ce) et la phase o. Selon les auteurs, cet effet est
attribué au travail a froid lui-méme par I’augmentation du nombre de sites de germination
(dislocations et fautes d’empilement) [9] ou a la recristallisation se produisant inévitablement lors du
traitement thermique [12,13]. Le nombre de particules de la phase ¢ augmente trés rapidement apres
la recristallisation du matériau. Aucune précipitation particuliere n’a cependant été observée dans des
toles en acier 316L puisqu’apres le laminage a froid, I’hypertrempe est réalisée a haute température
(1030-1110°C) et les vitesses de refroidissement sont trés rapides.
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Figure 1.5 : Diagrammes TTT d’un acier 316L déformé a froid: indice de grosseur du grain ASTM -1
et 3/4 pour I’alliage 3 (recuit pendant 1h, trempé a I’eau et 20% de déformation a froid) et I’alliage 4
(recuit pendant 1,5h, trempé a I’eau et 20% de déformation a froid), respectivement [9].
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Les différents précipités pouvant apparaitre dans les aciers austénitiques peuvent entrainer des
phénomeénes de sensibilisation a la corrosion ou un durcissement voire une fragilisation de la matrice.
Les propriétés mécaniques sont fonction de la quantité de précipités présents dans la matrice
austénitique. L’essai de flexion par choc sur éprouvette Charpy avec entaille en V a basse température
(-185°C) est un essai adapté pour révéler la présence de phases fragiles. Une chute importante de la
résilience apparait dés la formation des carbures de chrome et se poursuit lors de la croissance du
nombre de précipités [9].

I11. Procéde de soudage par diffusion

I11.1. Généralités

Le procédé de soudage par diffusion par CIC est une technique de soudage en phase solide étudiée
depuis le début des années 1960. C’est un procédé d’assemblage qui a l’avantage, de par les
mécanismes physiques mis en jeu, de ne pas présenter de fusion locale et permet ainsi de s’affranchir
de certains problémes liés a la présence d’une zone fondue (ZF) ou affectée thermiquement (ZAT),
inhérente a d’autres techniques de soudage plus classiques (soudage a I’arc, brasage, soudage par
friction linéaire...). Cette technique permet en outre 1’obtention de joints homogénes ou hétérogénes,
sur des grandes surfaces et avec des orientations de joint quelconques, particuliérement résistants, y
compris avec des matériaux réputés insoudables entre eux (aciers et alliages de Cu, Ti, Zr...). Ce
résultat est obtenu grace a ’effet conjugué de la pression isostatique et de la température. La
possibilité d’appliquer une forte pression et ainsi de réduire la température de soudage, garantit
I’obtention d’une microstructure fine et I’absence de déformation massive. Une bonne homogénéité
microstructurale est obtenue puisque c’est I’ensemble de la piece qui est traité thermiquement.

Etant donnés la lourdeur du procédé et son codt trés élevé, cette technique de soudage n’est
utilisée que pour des pieces a haute valeur ajoutée. Aujourd’hui, elle est fréquemment utilisée pour des
applications pétrolieres, la construction aérospatiale et, plus récemment, dans le domaine du nucléaire.
A titre d’exemple pour le nucléaire, la technique a déja fait ces preuves pour la fabrication d’une partie
du support du bouclier [16] et des composants de la premiéere paroi [17] pour le réacteur ITER
(International Thermonuclear Experimental Reactor).

I11.2. Présentation du procédé de soudage par diffusion

111.2.1. Principe

Le soudage par diffusion est un procédé d’assemblage en phase solide obtenu par 1’application
d’une forte pression et d’une température élevée mais restant inférieure a la température de fusion du
matériau a souder, généralement 0,5 a 0,8 fois sa température de fusion. La Figure 1.6 schématise les
mécanismes de soudage par diffusion avec la distinction de deux stades :

- Accostage et déformation plastique localisée au niveau des aspérités, Figure 1.6 (a),

- Puis résorption lente des cavités isolées par fluage et diffusion, Figure 1.6 (b). Cette étape
est accompagnée par une croissance generalisée des grains permettant un franchissement
de I’interface par les joints de grains, Figure 1.6 (c).

Les sources et les contributions de ces mécanismes a la formation de I’interface sont expliquées et
détaillées dans la partie 111.3 de ce chapitre.
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Figure 1.6 : Représentation schématique des différents stades du soudage par diffusion d’un
assemblage homogéne [18].

Ce schéma doit toutefois étre considéré avec précaution. En particulier, le contact entre les deux
tbles présenté sur la Figure 1.6 (a) ne s’établit que si la planéité des surfaces est suffisante. Dans le cas
contraire, des zones de non-contact peuvent subsister tant que les jeux macroscopiques n’ont pas été
¢éliminés par la déformation du matériau. Par ailleurs, le franchissement de 1’interface par les joints de
grains n’est pas systématique comme présenté sur la Figure 1.6 (c) et dépend essentiellement de
I’efficacité du nettoyage au préalable des surfaces avant soudage. Ce procédé nécessite donc une
bonne préparation de surface en termes de rugosité, de décapage, de dégraissage...

111.2.2. Mise en cuvre

Des assemblages soudés-diffusés peuvent étre obtenus par CUC (Compression Uniaxiale a Chaud)
ou par CIC (Compression Isostatique a Chaud). La différence entre ces deux procédés est le systeme
d’application de la pression sur la piéce a souder. La pression est appliquée par une presse dans le cas
d’un assemblage par CUC alors qu’elle est appliquée de maniére isostatique par un gaz inerte (argon
ou hélium) dans le cas d’un assemblage par CIC. La pression uniaxiale impose des géométries limitées
pour les pieces a souder par rapport a des assemblages réalisés avec une pression isostatique. C’est
cette derniére méthode qui a été utilisée dans la suite de 1’étude. Cependant, les études menées et
disponibles dans la bibliographie sur le procédé de soudage par diffusion portent principalement sur
des assemblages réalisés par CUC.

Les piéces a souder sont tout d’abord nettoyées afin d’éliminer les pollutions issues du procédé de
fabrication, d’usinage et de leur manipulation. Les pieces sont ensuite introduites dans un conteneur
métallique fabriqué par pliage de tdle, généralement en acier inoxydable. Le conteneur permet d’une
part, d’isoler les interfaces du gaz et, d’autre part, de transmettre la pression. Le couvercle du
conteneur est alors soudé et le conteneur est dégazé, a température ambiante ou en température, a
I’aide d’un groupe de pompage par le queusot. Un queusot est un tube métallique placé a I’extrémité
du conteneur servant a faire le lien entre le conteneur et le systeme de pompage. Le dégazage permet
d’¢éliminer les especes physisorbées, dont majoritairement de 1’eau, en surface des piéces. La
température ne doit cependant pas étre trop élevée afin d’éviter la réaction des espéces adsorbées
(essentiellement H,O et CO,) avec la surface des pieces. Aprés obturation du queusot, I’ensemble
conteneur et piéces est alors introduit dans une enceinte de CIC. Le conteneur est finalement éliminé
par usinage ou attaque chimique sélective.

Les enceintes CIC de R&D ont un diamétre utile de 1’ordre de la centaine de millimetres, Figure
1.7 (a), alors que les enceintes en industrie sont de plusieurs métres de diamétre et de hauteur, Figure
1.7 (b). Aujourd’hui la plus grande enceinte CIC est installée au Japon avec un four de diametre
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intérieur de  2050mm et une hauteur de  4200mm  (Source en ligne:
http://www.kinzoku.co.jp/english/eng/giga-hip.html). La température et la pression maximale de cette
enceinte sont 1350°C et 118MPa, respectivement. Des enceintes fonctionnant a plus haute température
et pression existent, typiguement 2000°C et 200MPa, afin de traiter des pieces avec un haut point de
fusion (matériaux réfractaires) telles que des céramiques [19]. Cependant, la pression minimum de
fonctionnement des enceintes industrielles est de I’ordre de 10MPa. D’une part, la régulation de la
pression est délicate a basse pression et, d’autre part, le résistor peut entrer en résonance pouvant
entrainer sa rupture. La pression est généralement appliquée par I’intermédiaire d’argon et la
température au moyen de résistors en alliage FeCrAl, molybdene, graphite ou tungsténe selon la
technologie utilisée et la plage de température de 1’enceinte.

g X : ; SR, ,.1 .‘ V
Figure 1.7 : Enceinte CIC de recherche au CEA Grenoble (a) et industrielle a Metal Technology Co.
Ltd. au Japon (b).

Un cycle de CIC se compose d’une phase de chauffage et de mise en pression (généralement
300°C/h), d’un palier en pression et en température de plusieurs heures et d’un refroidissement avec
une baisse de la pression. La durée totale du cycle de CIC est donc souvent supérieure a 10h dans les
installations industrielles. Des techniques de refroidissement rapide sont de plus en plus employées
pour réduire la durée du cycle et donc les codts de production. Ces techniques sont soit basées :

- Sur la convection forcée par pompage du gaz de 1’enceinte pour le refroidir a I’extérieur a
I’aide d’un échangeur de chaleur puis le réinjecter froid,

- Sur la convection forcée a I’aide de pales en circuit fermé également. Le gaz est alors
refroidi sur les parois froides de I’enceinte de CIC.

La forte pression de gaz augmente les transferts thermiques entre la paroi et le gaz sous pression.
Le coefficient de transfert thermique & 200MPa est environ 30 fois plus important qu’a 0,6MPa [20].
Une bonne homogénéité thermique est donc obtenue par le procédé de CIC ce qui permet d’éviter les
problémes liés aux gradients thermiques (hétérogénéités de structure, distribution de contraintes
résiduelles). De plus, grace a I’amélioration des vitesses de refroidissement, il est possible, selon le
matériau a souder, de réaliser directement dans 1’enceinte de CIC le traitement de trempe.

De nos jours, le procédé CIC est principalement utilisé pour le traitement de piéces de fonderie en
vue d’éliminer les pores internes et pour 1’obtention de piéces de formes complexes issues de la MDP
(Métallurgie Des Poudres), le soudage par diffusion ne venant qu’en troisiéme position.
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111.3. Mécanismes physiques de formation de ’interface

111.3.1. Généralités

La formation de I’interface au cours d’un assemblage par soudage par diffusion s’établit par la
fermeture de la porosité et le franchissement de 1’interface par les joints de grains. A ce jour, aucune
étude n’a été trouvée sur les mécanismes de franchissement d’une interface lors d’un procédé de
soudage par diffusion de tdles. Ce phénomene a néanmoins été étudié dans le domaine de la
métallurgie des poudres lors de compaction par CIC [21]. Le processus de franchissement des
interfaces est alors associé a la croissance des grains dans le matériau et une forte interaction avec les
PPB (Prior Particles Boundaries) est mise en évidence. Finalement, 1’étude du franchissement revient
donc a étudier la croissance des grains en présence ou non d’impuretés. La croissance des grains dans
les aciers austénitiques est détaillée dans le chapitre 2. L’influence des différents phénomeénes pouvant
ralentir la croissance des grains et donc le franchissement est présentée.

Cette partie se consacre aux mécanismes physiques entrainant la fermeture des pores au cours d’un
procédé de soudage par diffusion de téles. Des modéles théoriques quantitatifs, comprenant tous les
mécanismes, ont été développés dans les années 1980 par Derby et Wallach [22-24]. Les différents
mécanismes considérés dans le modele ont été établis par analogie aux mécanismes présents lors d’un
procédé de frittage. lls peuvent étre classés en trois grandes catégories, Figure 1.8 (a-c) :

- Meécanismes de déformation : déformation plastique (référence O sur la Figure 1.8 (c)) et
viscoplastique (6) appelée par certains auteurs aussi fluage obéissant a une loi de
comportement de type puissance.

- Meécanismes diffusifs de surface, Figure 1.8 (a) : diffusion depuis la surface vers le cou des
pores (1), diffusion en volume depuis la surface vers le cou des pores (2) et le transport
gazeux (évaporation-condensation) (3).

- Meécanismes diffusifs d’interface, Figure 1.8 (b) : diffusion aux joints des grains depuis
I’interface vers le cou des pores (4) et diffusion en volume depuis I’interface vers le cou de
des pores (5).
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Figure 1.8 : Schématisation des mécanismes d’élimination des pores au cours d’un assemblage par
soudage par diffusion : mécanismes de surface (a), mécanismes d’interface (b) et mécanismes de
déformation (c) [24].
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111.3.2. Déformation plastique et viscoplastique

Dans les premiers stades, I’aire de contact réelle des surfaces est faible par rapport a ’aire de
contact nominale. La contrainte locale excéde donc fortement la limite d’élasticité du matériau et la
déformation plastique apparait instantanément. Ensuite, 1’aire de contact est réduite jusqu’a ce que la
contrainte se trouve en-dessous de la limite d’élasticité du matériau et finalement la déformation
plastique cesse. Ce mécanisme est indépendant du temps de soudage et contribue seulement a
quelques pourcents de ’interface soudée [25]. Ensuite, quand la température augmente, la formation
de I’interface se poursuit par des processus de déformation dépendant du temps, le fluage. La vitesse
de déformation viscoplastique est controlée par la montée des dislocations qui est gouvernée par la
pression et la température de soudage. Il est le plus souvent décisif pour la formation d’une interface et
contribue donc fortement a la fermeture des pores. Il représente le mécanisme prépondérant pour une
grande partie du temps du procédé. Lorsque la durée du palier & haute température est prolongée et
pour les derniers pourcents de la fermeture de la porosité, le mécanisme de déformation viscoplastique
diminue et les mécanismes diffusifs deviennent prépondérants [26].

111.3.3. Transport par diffusion

Le transport par diffusion, contrairement a la déformation viscoplastique, est la somme de
plusieurs phénomeénes qui peuvent se produire simultanément ou successivement. En effet, lors du
transport par diffusion, la mati¢re peut se déplacer par des mécanismes diffusifs d’interface et de
surface. Les mécanismes d’interface (chemins 4 et 5 sur la Figure 1.8), activés par les gradients de
potentiel chimique qui se développent sous I’effet de gradients de contrainte, contribuent a la
fermeture de la porosité par diffusion de la matiére de I’interface vers le cou des pores. Ces
mécanismes sont également appelés fluage-diffusion de type Coble (chemin 4) et Nabarro-Herring
(chemin 5). Les mécanismes de surface (chemins 1, 2 et 3), activés par les gradients de pression
capillaire (courbures des interfaces solide/pores) et les gradients de contrainte, conduisent a une simple
évolution de la forme des pores sans les fermer. De fagcon générale et en particulier a des températures
inférieures a 1000°C, les mécanismes de volume (chemins 2 et 5) ont une contribution moindre au
transport de matiére que les mécanismes aux joints de grains (chemin 4) et a la surface (chemin 1)
puisque 1’énergie d’activation est environ deux fois plus importante pour les mécanismes de diffusion
en volume [27,28]. En fin de formation de I’interface, les pores adoptent une géométrie sphérique
minimisant 1’énergie de surface ce qui diminue les transports de matiére par les mécanismes de
surface.

La température de soudage étant élevée, le franchissement de I’interface, par un processus de
croissance de grains, intervient simultanément a la fermeture de la porosité. La migration des joints de
grains peut se produire a travers la porosité residuelle. Les pores se retrouvent alors isolés a 1’intérieur
d’un grain, a condition que la vitesse de migration des joints de grains soit plus rapide que celle des
pores [29]. Les pores, une fois isolés, sont uniquement éliminés par des mécanismes de diffusion en
volume activés par des gradients de contrainte. La pression isostatique permet donc d’accélérer la
fermeture des pores [30-32] bien que leur forme sphérique soit stable mécaniquement.

111.3.4. Modélisation analytique

Chaque contribution de ces mécanismes est modélisée une par une afin de pouvoir distinguer les
mécanismes prépondérants au cours d’un cycle de soudage par diffusion. Le mécanisme qui a la plus
grande vitesse de fermeture de la porosité est déterminé comme le mécanisme prépondérant. Les
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courbes de formation de I’interface peuvent étre tracées a une pression donnée en fonction de la
température, Figure 1.9 (a) ou a une température fixe en fonction de la pression Figure 1.9 (b). Il est &
noter que les résultats donnés par les simulations sont en bon accord avec les résultats expérimentaux
obtenus pour I’acier 316L.

La formation de I’interface pour un acier 316L [24] est réalisée uniquement par des mécanismes
diffusifs, principalement par diffusion en surface, sans déformation viscoplastique. Cependant, aucune
donnée sur la pression de soudage appliquée ni sur 1’état de surface n’est fournie par les auteurs. Par
comparaison avec la Figure 1.9 (b), il semblerait qu’une faible pression a été utilisée. Dans ce cas, les
mécanismes diffusifs sont effectivement prépondérants par rapport a la déformation viscoplastique.

La contribution des différents mécanismes sur la fermeture des pores dépend donc fortement des
conditions opératoires (pression, température et temps de maintien) et également des caractéristiques
de surface du matériau soudé (rugosité). Chacun de ces parametres a ses propres consegquences sur
I’évolution de ’interface. Dans certaines conditions de température et de pression et aussi de rugosité,
un mécanisme peut devenir prépondérant sur les autres [24,33]. L’influence de ces paramétres sur les
mécanismes de fermeture de la porosité est traitée dans la partie suivante.
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Figure 1.9 : Evolution des mécanismes de fermeture de la porosité en fonction de la température de
soudage pour un acier 316L [24] et de la pression de soudage pour un alliage de nickel hastelloy C-
22® (Ni-Cr-Mo) a 1050°C [34]. Le numéro dans chaque domaine correspond au mécanisme
prédominant et leurs significations sont expliquées sur la Figure 1.8.

De manieére générale, ces courbes ont plut6t un caractére indicatif compte tenu des incertitudes sur
les données d’entrée [33,35] et des hypothéses simplificatrices utilisées. Par exemple, 1’interface est
considérée comme un joint de grains idéal sans défaut. L effet d’une couche d’oxyde n’est pas pris en
compte durant le procédé de soudage. Pour certains matériaux, la couche d’oxyde est en effet
rapidement dissoute mais ce n’est pas le cas pour des oxydes insolubles tels que des oxydes
d’aluminium et/ou de titane qui pourraient limiter voire bloguer la migration des joints de grains a
travers I’interface. Finalement, dire qu un mécanisme est prépondérant n’implique pas forcément que
les autres soient négligeables.
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I11.4. Influence des parametres expérimentaux

111.4.1. Influence des parametres opératoires

Les conditions opératoires du cycle de soudage (atmosphére, température, pression et temps de
palier de soudage) sont des paramétres essentiels pour le soudage par diffusion. L’influence de
I’atmosphére de soudage sur les propriétés mécaniques d’une jonction en acier 304 a été étudiée par
Ohashi [36]. La meilleure atmosphére de soudage est I’obtention d’un vide de 4.10°Pa, Tableau 1.3.
La faible tenue mécanique des jonctions réalisées sous air, argon et vide de 4Pa est expliquée par la
présence d’inclusions et de pores résiduels a 1’interface. Du gaz peut en effet se retrouver piégé dans
des pores et ainsi réagir avec les surfaces a haute température. Ceci est notamment vrai pour un
assemblage réalisé sous air. De plus, I’élimination de ces pores est fortement ralentie par la pression
interne exercée par le gaz emprisonné. Lorsque le gaz est insoluble dans le matériau a souder comme
I’argon, 1’élimination des pores est alors impossible puisque la pression interne augmente au fur et a
mesure que les pores rétrécissent [30]. Finalement, les pores se stabilisent vers une taille limite lorsque
la pression interne est du méme ordre de grandeur que la pression externe. Une atmosphére de soudage
sous hydrogeéne permet d’éviter ’apparition d’inclusions a D’interface puisque [I’atmosphére est
fortement réductrice mais de nombreux pores a ’interface sont encore observés méme si la solubilité
de I’hydrogéne dans les aciers est bonne.

L’intérét d’effectuer un assemblage sous un vide poussé est donc double : d’une part, cela
n’entrave pas la fermeture des pores et, d’autre part, cela permet de diminuer la pollution aux
interfaces.

Vide Vide Air Ar H,
(4.10°Pa) | (4Pa) (10°Pa) (10°Pa) (10°Pa)

Jonction

1 77 4 1 107
304 (J) 35 5 8 0
Métal de

2 264 24 2 2
base (J) 38 6 5 59 50

Tableau 1.3 : Essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy avec entaille en V des jonctions
soudées-diffuseées en acier 304 réalisées par CUC selon 1’atmosphére de soudage (Condition de
soudage : 1100°C/1h/9,6MPa) [36].

A partir de modélisations analytiques, les mécanismes prépondérants ont été identifiés selon la
température et la pression pour un matériau comme le cuivre et pour un état de surface donné [22,33].
Le mécanisme prépondérant a hautes température et pression, typiquement 900°C et 10MPa
respectivement, est la déformation viscoplastique alors qu’a plus faibles température et pression,
typiquement 700°C et 5MPa respectivement, 1’élimination de la porosité est majoritairement
gouvernée par des mécanismes diffusifs de surface. Ces résultats sont cependant trés dépendants de la
rugosité des échantillons [33]. L’influence de ce paramétre sur 1’élimination des pores est traitée dans
la partie suivante. L’augmentation de la durée de palier de soudage permet également d’accélérer la
formation de ’interface, Figure 1.9 (a) pour un acier 316L, mais dans une moindre mesure par rapport
a une augmentation de la pression ou de la température de soudage.

La soudabilité de 1’acier 316L par CIC a d’ores et déja été étudiée [37-41]. Les conditions
optimales de soudage sont de travailler a 1100°C pendant 2h avec une pression de 150MPa. La
microstructure de 1’interface est caractérisée par une élimination totale deS pores mais sans
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franchissement par les joints de grains. Ces conditions permettent 1’obtention de propriétés
mécaniques proches de celles du matériau de base en traction et en fatigue avec une rupture ductile
hors interface, Figure 1.10. La résilience est d’environ de 200J/cm?2 ce qui correspond a une tenue
mécanique de 35-45% par rapport au matériau a 1I’état de départ [39]. Il est & noter que ces résultats
ont été obtenus sur des assemblages mono-joints, soudage de seulement deux blocs.

De maniére générale, I’augmentation simultanée de la pression, de la température et du temps de
palier favorise la qualité de 1’assemblage. Toutefois, cette augmentation doit étre limitée puisqu’elle
induit un certain nombre d’aspects négatifs pour ’application visée dans ce travail : la déformation des
canaux lors d’assemblage avec des tOles rainurées et le grossissement exagéré des grains. Afin de
s’affranchir du probléme li¢ a la déformation des canaux et ainsi pouvoir se focaliser sur les
mécanismes de formation de I’interface, seules des tdles pleines (sans canaux) ont été assemblées dans
cette étude.
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Figure 1.10 : Résistance a la traction [38] (a) et en fatigue [41] (b) de jonctions en 316LN réalisées
par CIC (Condition de soudage : 1100°C/2h/150MPa).

I11.4.2. Influence des caractéristiques du matériau de départ

L’état de surface des tdles est caractérisé, d’une part, par sa rugosité et, d’autre part, par la couche
d’oxyde et les impuretés présentes a la surface. Les paramétres de surface a prendre en compte pour la
modélisation analytique sont la hauteur H et ’espacement moyen W entre deux irrégularités. La
rapidité de 1’élimination de la porosité dépend de la surface de contact initiale entre les deux toles.
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De maniére générale, une surface avec une faible rugosité, de I’ordre de la centaine de nanométres,
présente 1’aire de contact la plus ¢levée et permet ainsi de faciliter la formation de I’interface a plus
basses température, pression ou a un temps de maintien inférieur [42-44]. Un exemple de ’effet de la
rugosité sur la formation de I’interface est présenté sur la Figure 1.11 (a,b). Selon la rugosité, le
mécanisme prépondérant est trés différent [45]. Pour une rugosité faible (Ra<0,2um), la formation de
I’interface est gouvernée par les phénomeénes diffusifs de surface. Au contraire, lorsque la rugosité
augmente, le mécanisme prépondérant est la déformation viscoplastique. Les mécanismes diffusifs a
I’interface contribuent seulement pour 5% de la fermeture de la porosité résiduelle quelle que soit la
rugosité.

L’augmentation du rapport H/W permet de faciliter la formation d’une interface, Figure 1.11 (c).
Pour un H constant, si W est diminué, le nombre de pores formés sera plus important mais ils seront
de plus faible volume. Au contraire si W est grand, le nombre de pores formés sera faible mais ils
auront un grand volume. Les mécanismes diffusifs étant activés par le rayon de courbure des pores, les
pores de faible volume vont donc étre éliminés beaucoup plus rapidement ; le premier cas est donc
favorable. Ce phénomene explique également la différence de mécanisme prépondérant entre des
surfaces avec une faible ou une forte rugosité. Les propriétés mécaniques en traction de ces jonctions
sont synthétisées sur la Figure 1.11 (d). La présence de pores est trés néfaste a la bonne tenue
mécanique des jonctions soudées-diffusées. Seulement dans le cas d’un état de surface avec une faible
rugosité et assemblé a 700°C, les propriétés mécaniques sont comparables au matériau de base
présentant la méme histoire thermique.
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Figure 1.11 : Influence de la rugosité sur la formation de I’interface d’un assemblage soudé-diffuseé en
cuivre (a-c) et sur ses propriétés mécaniques en traction (d) [43].

L’élimination des pores n’est cependant pas suffisante pour garantir des propriétés mécaniques des
systemes assemblés identiques a celles du matériau de base. Une pollution superficielle ou un non
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franchissement des interfaces peuvent étre des sources d’hétérogénéité dans un assemblage, diminuant
ainsi la tenue mécanique des jonctions.

A Tissue du cycle de soudage par diffusion, la pollution superficielle peut se traduire par la
présence d’inclusions a I’interface, carbures et/ou oxydes. La couche d’oxydes de chrome et de fer qui
recouvre les alliages austénitiques a température ambiante ne constitue pas un obstacle définitif a la
diffusion [46]. Sa faible épaisseur et sa faible plasticité lui permettent de se fragmenter sous I’effet de
la pression et de la rugosité. Une rugosité modérée, typiquement quelques dixiemes de micrometres,
peut donc étre bénéfique au soudage par diffusion. Ensuite, le film d’oxyde coalesce pour former des
inclusions fines d’oxyde, Figure 1.12 (a). Finalement, la couche d’oxyde se dissout partiellement dans
la matrice par diffusion de 1’oxygeéne. Lors du cycle de soudage, d’autres oxydes
thermodynamiquement plus stables (oxyde d’aluminium ou de titane par exemple) peuvent également
apparaitre. L’apport d’oxygéne nécessaire a leur apparition peut provenir de 1’atmosphére présente
dans le conteneur (le vide n’étant jamais parfait) ou encore de molécules d’oxygene adsorbées a la
surface du matériau.

La quantité d’oxydes a I’interface aprés soudage est directement liée a 1’épaisseur du film d’oxyde
initial, Figure 1.12 (b). La nocivité des précipités d’oxydes a I’interface sur la tenue mécanique d’une
jonction bimétallique a été montrée dans les travaux de theése de Rougier [47]. Dans ce cas, la rupture
est amorcée sur les oxydes présents a l’interface par un mécanisme de germination-Croissance-
coalescence de cavités autour de ces précipités et la tenue mécanique est d’autant meilleure que le taux
inclusionnaire est faible.
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Figure 1.12 : Mécanismes de formation des précipités d’oxydes a I’interface [46] (a) et influence de
I’épaisseur d’oxyde sur le taux inclusionnaire a I’interface [48] (b).

La contamination au niveau des interfaces peut efficacement étre réduite par un nettoyage des
surfaces a assembler par bombardement d’ions ce qui permet une réduction de la température
d’assemblage [49,50]. Il semble cependant difficile dans le cas de jonctions en acier inoxydable
austénitique de pouvoir éliminer totalement la pollution par les oxydes contrairement a un assemblage
en fer pur, Figure 1.13 (a,b). De plus, ce dispositif est tres lourd a mettre en place et, il est
difficilement envisageable pour des pieces de grande dimension.
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Figure 1.13 : Taux d’inclusions pour des interfaces assemblées par soudage par diffusion avec et sans
nettoyage des surfaces par un bombardement d’ions argon pour un acier 304L (a) et pour du fer pur (b)
[49].

Les publications traitant de I’influence des propriétés de volume du matériau de départ sur la
formation d’une interface sont peu nombreuses. L’influence de la taille de grains sur la fermeture de la
porosité résiduelle a néanmoins été étudiée [24,44]. Une taille de grains inférieure a 10um permet de
diminuer le temps de palier de soudage nécessaire pour obtenir une jonction sans porosité résiduelle.
Un nombre plus important de joints de grains au niveau de I’interface augmente les chemins de
diffusion par les joints de grains et donc le transport de matiére vers I’interface. Cet effet devient
négligeable pour une taille de grains supérieure a 10pum.

IV. Procédé de fabrication des tbles en acier inoxydable

1IV.1. Généralités

Les épaisseurs minimales réalisées industriellement par les trains a bandes continus a chaud sont
de I’ordre de 1,2mm selon la nuance. Pour obtenir des épaisseurs plus faibles, 1’opération de laminage
a froid est actuellement indispensable. Le laminage a froid présente, par rapport au laminage a chaud,
d’autres avantages : excellent aspect de surface, amélioration des tolérances dimensionnelles et des
propriétés mécaniques.

La fabrication des aciers inoxydables s’effectue en quatre opérations successives, Figure 1.14 :

- L’élaboration,

- La coulée soit sous forme de lingots, ou de plus en plus par coulée continue,
- Latransformation a chaud,

- Latransformation a froid.

De nos jours, de nombreuses entreprises optent pour des lignes continues afin d’optimiser le
rendement. Ce type de ligne (LC2i — Ligne Continu Intégrée Inox) permet de mettre en continu tous
les procédés de fabrication de laminage a froid : préparation de surface, traitement thermique,
décapage, skin-pass et planage.
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Figure 1.14 : Schéma de fabrication des tdles en acier inoxydable par un procédé continu (source :
UGINE SA Groupe USINOR).

IV.2. Aciérie

L’élaboration des aciers inoxydables s’effectue principalement par fusion de ferrailles de bonne
qualité et de ferroalliages apportant chrome, molybdéne et nickel dans un four électrique a arc. Le
métal liquide obtenu est versé dans un convertisseur AOD (Argon-Oxygen-Decarburization) afin de
réaliser les étapes de décarburation puis de réduction par ajout de ferrosilicium. Le procédé AOD
permet d’obtenir une haute teneur en chrome, de trés faibles teneurs en carbone et une grande
précision sur ’ensemble des éléments de 1’alliage.

La métallurgie en poche va ensuite permettre la décantation des inclusions, I’homogénéisation
thermique et la mise en température du métal avant d’étre coulé. Elle permet également d’ajuster
I’analyse chimique par additions complémentaires, d’é¢léments trés oxydables notamment. Le métal
liquide affiné est alors coulé en continu dans une lingotiére de cuivre nickelé pour obtenir les brames
(épaisseur de 150 a 250mm et largeur de 600 a 1600mm) ou des blooms (a section carrée de 100 a
250mm de coté).

IV.3. Transformation (laminage)

Les semi-produits de coulée continue sont ensuite laminés a chaud entre 1100 et 1200°C. La
transformation a chaud consiste a réduire la section des semi-produits par corroyage, typiquement
entre 2 et 14mm. Un meulage est effectué au préalable afin de débarrasser les semi-produits des plus
gros défauts. Le laminage a chaud peut s’effectuer sur des trains continus a bandes ou sur des
laminoirs Steckel. Dans les deux cas, les brames sont réduites de plus de 50%. Un recuit de
recristallisation est ensuite réalisé aprés le laminage a chaud en prévision du laminage a froid.
L’impossibilit¢ de réduction de la taille de grain par traitement thermique pour les nuances
austénitiques impose un strict contrdle de la température pour éviter tout grossissement de grains
exagéré.

Les produits subissent ensuite une derniere étape de transformation a froid, généralement sur
une ligne continue. La couche d’oxyde formée lors du recuit aprés le laminage & chaud (la calamine)
est enlevée par voies mécanique (planage sous traction et grenaillage) et chimique (décapage). Le
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planage sous traction a pour fonction de provoquer un allongement de 1 & 5% de la tdle entrainant un
écaillage de la calamine. Outre I’effet de brise-oxyde, le planage sous traction permet d’améliorer la
planéité de la tole. Le décalaminage mécanique permet de créer des macrofissures traversant toute la
couche d’oxydes et des décohésions a I’interface métal/calamine qui permettent par la suite de faciliter
le décapage chimique.

Le laminage a froid est finalement effectué sur des laminoirs réversibles multicylindres de type
Sendzimir. Une réduction de ’ordre de 80-90% est généralement réalisée par une succession de
plusieurs cages en continu. Les objectifs du laminage a froid sont 1’obtention des caractéristiques
dimensionnelles (épaisseur, planéité, profil transversal rectangulaire) ainsi que la maitrise de 1’aspect
de surface des toles (rugosité, défauts de surface). Pour répondre a ces exigences, il est nécessaire de
maitriser tous les paramétres du laminage (taux de réduction, vitesse de laminage, type de
lubrifiant...). L’augmentation du taux de réduction pose notamment des problémes de lubrification. Le
lubrifiant permet de réduire les frottements et de les maintenir & un niveau permettant le laminage a
vitesse maximale sans grippage et patinage. En outre, le lubrifiant ne doit pas hypothéquer la propreté
des surfaces apres recuit ni la réalisation de revétements ultérieurs. La composition chimique des
huiles de laminage est complexe et les principaux constituants sont [51] : une huile de base, des
matiéres grasses, des émulsifiants (tensio-actifs) favorisant la stabilité et divers additifs (anti-oxydants,
extréme pression, inhibiteurs de corrosion...).

A noter qu’une distinction doit étre réalisée entre la désignation bande et tole selon la norme ISO
6929 : 2013. Une tole est un produit laminé a froid en laissant libre la déformation des rives avec une
largeur minimale de 600mm alors qu’une bande est immédiatement enroulée, aprés la passe finale de
laminage ou apres décapage ou recuit continu, de facon a former une bobine. Des tdles peuvent
également étre obtenues par découpe a partir de larges bandes laminées a froid. Dans le langage
courant, la distinction n’est généralement pas faite et, pour la suite du manuscrit, la terminologie
« tole » est utilisée.

IV.4. Finition de surface

1IV.4.1. Généralités

A partir de cet état laminé a froid, des traitements mécaniques et thermiques spécifiques sont
réalisés selon la finition de surface désirée, Tableau 1.4. Les états de surface 2B et 2R ont été retenus
dans le cadre de I’étude. Ces deux états de surface sont des finitions courantes pour les aciers
austénitiques de type 316L et possédent la meilleure finition en termes de planéité, de défauts en
surface et d’oxydes résiduels.
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Etat Descriptif
2H Ecroui (brillant)

2C Traité thermiquement, non décalaminé (lisse, avec calamine du traitement thermique)

2E Traité thermiquement, décalaminé mécaniquement (rugueux et mat)

2D Traité thermiquement, décapé chimiquement (lisse)

2B Traité thermiquement, décapé chimiquement et skin passé (plus lisse que 2D)

2R Recuit blanc, éventuellement skin passe (lisse, réfléchissant et brillant)

2Q Durci et revenu (exempt de calamine)

Tableau 1.4 : Etats de surface pour téles selon la norme NF EN 10088-2 : 2005.

De maniére générale, le recuit aprés le laminage a froid permet, d’une part, d’obtenir une
recristallisation du matériau et, d’autre part, de contréler la croissance de grains pour obtenir les
propriétés mécaniques recherchées, Tableau 1.5. Le traitement d’hypertrempe pour le 316L doit étre
compris entre 1030 et 1110°C avec un refroidissement a 1’eau ou a ’air. Si le traitement thermique est
effectué en four continu, la température utilisée se situe généralement dans le haut de la fourchette
proposée voire au-dessus. En outre, la vitesse de refroidissement doit étre suffisamment rapide, 15-
20°C/s, afin d’éviter tout risque de précipitation des carbures de chrome aux joints de grains
(température de précipitation comprise entre 540 et 840°C) pouvant entrainer un phénomeéne de
corrosion intergranulaire.

Produit Epaisseur | Limite d’élasticité Résistance a la Allongement a
max (mm) Rpo.2% (MPa) traction R,, (MPa) rupture A, (%)
B aminge : _ : -
andefrzirzmee : 8 min 240 (ST) 530 4680 min 40 (ST)

Tableau 1.5 : Caractéristiques mécaniques a température ambiante d’une bande laminée a froid en
acier 316L a I’état adouci (hypertrempé) selon la norme EN 10088-2 : 2005. (ST : Sens Travers).

1V.4.2. Etat de surface 2B

L’étape qui suit le laminage a froid pour 1’obtention de 1’état de surface 2B est un recuit. Dans le
cas d’une ligne continue, CAPL (Continuous Annealing and Pickling Line), le temps de recuit est trés
rapide, de ’ordre de quelques minutes, a une température comprise entre 1010 et 1110°C. Le recuit est
généralement effectué a partir de la combustion du méthane ou du propane avec un ratio
air/hydrocarbure contrdlé. Le mélange est réalisé pour avoir un exces d’oxygeéne compris entre 2 et 5%
ce qui confére a la couche d’oxyde une composition facilitant son retrait par les procédés de décapage
chimique ultérieurs [52]. L’atmosphére qui en résulte est composée principalement de N,, CO,, H,0 et
0O,. La couche d’oxyde formée, pour une téle en acier 316L, est composée d’une couche mixte
d’oxyde de (Mn,Cr);0, et de (Fe,Cr);O, sur une épaisseur de 0,4um [53]. Un enrichissement en
silicium est également présent a I’interface métal/oxyde ainsi qu’une ségrégation de bore sous forme
d’oxyde. Plus récemment, afin de diminuer les colts de production et de limiter les émissions de gaz a
effet de serre (CO,, NOy), la technique de 1’oxycombustion est utilisée. Cette méthode consiste en la
combustion du méthane avec de 1’oxygéne pur selon I’Equation 1.1.

CHyg) + 205 — COyq) + 2H20(g) Equation 1.1
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L’atmosphére lors du traitement thermique est, dans ce cas, fortement oxydante et un exces
d’oxygéne compris entre 2 et 5% est toujours conseillé. En contrepartie et notamment pour une
installation du type DFI « Direct Flame Impingement » le temps de recuit est réduit de moitié par
rapport a la combustion sous air grace a un meilleur transfert de la chaleur. Malgré une atmosphere
fortement oxydante, ce procédé par le biais de la réduction du temps de traitement thermique résulte
en des épaisseurs de couches d’oxyde similaires voire inférieures a ce qui est obtenu avec un mélange
air/méthane.

Le traitement thermique forme une couche d’oxyde complexe et une zone Sous-jacente appauvrie
en chrome. Ces deux couches sont ensuite enlevées par décapage chimique afin d’obtenir 1’état de
surface requis. Le processus de décapage apres le recuit de recristallisation consiste en un prédécapage
électrolytique, un décapage chimique et une passivation.

Lors du prédécapage, la couche d’oxyde formée pendant le recuit est conditionnée et est
partiellement enlevée, facilitant I’intervention des étapes ultérieures. Le prédécapage peut étre effectué
dans un bain de sel caustique (NaOH 62%, NaNO3; 32% et NaCl 6%) [52] ou par voie électrochimique
dans un bain de sulfate de sodium (Na,SO,) [17,18]. Le prédécapage permet une dissolution compléte
de la couche enrichie en chrome et en manganese. La surface finale est enrichie en silicium car celui-ci
n’est pas électrochimiquement attaqué [54]. Cette couche est éliminée par un décapage chimique
supplémentaire, généralement dans un mélange du type HF-HNO; entre 25 et 70°C [56,57]. D’un
point de vue environnemental, des solutions alternatives a cette solution sont également possibles. En
effet, au cours du procédé de décapage chimique, I’utilisation d’acide nitrique engendre la production
de fumées toxiques NO, (NO et NO,). Une solution alternative de H,SO4-HF avec I’addition d’agents
oxydants (ions ferriques) entre 25 et 70°C [58] ou encore un mélange de H,SO4-HF-H,0, [59] est
possible. La formation d’une couche de passivation est finalement obtenue par un agent avec un fort
potentiel redox (HNO; par exemple) quand celle-ci n’a pas déja été réalisée dans 1’étape précédente.
Aprés passivation d’un acier 316 dans un mélange HF-HNOj, la couche d’oxyde formée est
caractérisée par une couche de 15A d’épaisseur riche en chrome suivie par une zone enrichie en nickel
[60].

Apres décapage, 1’état de surface final (rugosité et planéité) est obtenu par une opération dite de
laminage skin-pass, réalisé a sec sur un laminoir duo ou quarto réversible. Le laminage skin-pass a
également pour fonction d’effacer ou d’homogénéiser les contraintes internes. Au cours de cette
opération, I’allongement de la bande est limité a 1,5%. La rugosité des cylindres de travail du laminoir
est transférée a la bande par la pression du cylindre. Un planage sous traction peut étre également
réalisé afin d’améliorer la planéité finale de la tole. Un cisaillement des rives est finalement mené afin
d’obtenir les dimensions voulues par le client.

1V.4.3. Etat de surface 2R

Avant le recuit, la téle passe par une étape de dégraissage afin d’éliminer tout résidu d’huile
utilisée lors du laminage a froid. Si tel n’était pas le cas, I’huile en brilant pourrait laisser des marques
sur la bande, carburer ’alliage et affecter le point de rosée lors du recuit. Ce nettoyage peut étre réalisé
dans la soude et/ou dans du carbonate de potassium ou par un traitement électrolytique. L’étape qui
suit est un recuit blanc (continu ou discontinu). Le recuit blanc est un « recuit effectué dans un milieu
permettant de conserver 1’aspect métallique initial tout en évitant 1’oxydation du métal » selon la
norme EN 10052. Une atmosphére réductrice N,/H, ou une atmosphére composée unigquement
d’hydrogene est utilisée pour le recuit blanc. L’atmosphére est généralement obtenue par craquage de

34



Chapitre 1 : Bibliographie — Le procédé de soudage par diffusion et les aciers inoxydables austénitiques

I’ammoniac selon 1’Equation 1.2 mais, dans le but de réduire les codts de fabrication, des mélanges
N./H, peuvent étre également utilisés.

2NHsgg) — Nz + 3Hy() Equation 1.2

La dissociation de I’ammoniac anhydre a lieu en présence d’un catalyseur constitué de nickel a des
températures comprises entre 850 et 1000°C. Le gaz est ensuite refroidi dans un échangeur a
circulation d’eau et il est purifi¢ afin d’éliminer au maximum les traces d’eau et d’ammoniac non
craqué. Le mélange gazeux obtenu fournit une atmosphere composée, en volume, de 75% d’hydrogene
et de 25% d’azote, avec une température de rosée de -30 & -50°C, et de moins de 300ppm d’ammoniac
résiduel [61]. La correspondance entre la température de rosée et la pression partielle d’H,O est
donnée dans le Tableau 1.6. Aprés traitement thermique, la bande est finalement refroidie jusqu’a
100°C par jets de gaz protecteur (mélange azote hydrogéné a environ 5% d’hydrogéne).

Temperaturede | 4, 40 .50 58 67 72
rosee (°C)
P20 (Mbar) 0,39 0,13 4102 | 1,3.10% | 3.10° 2.10°

Tableau 1.6 : Correspondance entre la température de rosée et la pression de vapeur saturante d’eau
[62].

Le recuit étant effectué en atmosphere réductrice aucune étape de décapage n’est réalisée par la
suite. Expérimentalement une couche d’oxyde est cependant mise en évidence et pourrait provenir
d’impuretés contenues dans 1’atmosphére de recuit, notamment la vapeur d’eau [63]. L’effet néfaste de
la présence de vapeur d’eau dans un mélange No/H, (70% N, et 30% H,) lors d’un traitement
thermique sur un acier austénitique 302 a en effet été montré [64]. Pour un traitement thermique de
1040°C pendant 30min avec une température de rosée de -38°C, la surface est caractérisée par une
couche externe de SiO, et de CrN de 20A et une couche interne d’oxyde de chrome, Cr,05, de 70A
d’épaisseur. Il est cependant difficile de conclure sur I’effet néfaste d’une faible pression de vapeur
d’eau lors d’un recuit brillant puisque la durée du traitement lors de la fabrication d’une tole par un
procédé en ligne continu n’est pas comparable au résultat présenté ci-dessus.

Un laminage skin-pass optionnel est ensuite possible. Industriellement, le laminage skin-pass
est généralement réalisé afin d’améliorer la brillance et la planéité des toles produites.

V. Conclusions

L’objectif principal de ce chapitre fut d’introduire la métallurgie du soudage par diffusion par
CIC. Une revue bibliographique sur les aciers inoxydables austénitiques de type 316L sous forme de
tole a également été menée.

Le soudage par diffusion par CIC est une technique de soudage en phase solide par 1’application
conjuguée de la pression isostatique et de la température, généralement entre 0,5 et 0,8 fois la
température de fusion du matériau a souder. Pour un acier inoxydable austénitique de type 316L,
cela correspond & une gamme de température comprise entre 700 et 1120°C. Il ne semble pas
judicieux de descendre a une température en dessous de 1000°C au vu des nombreuses phases
minoritaires qui sont susceptibles d’étre rencontrées et qui pourraient, a terme, fragiliser la structure de
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la piece assemblée. D’apres la revue bibliographique effectuée, les conditions optimales de soudage,
pour cet acier, sont de travailler dans le haut de cette fourchette, 1100°C. A cette température, aucun
risque particulier de précipitation n’est a craindre et la ferrite 6 résiduelle, qui peut étre présente
dans le matériau a 1’état de réception, devrait se dissoudre. L’utilisation d’une température élevée ne
peut étre, de plus, que bénéfique pour la formation de I’interface puisque la majorité des mécanismes
entrant dans le processus de formation de I’interface sont activés thermiquement. L’inconvénient pour
les aciers austénitiques inoxydables de travailler a une température si élevée est cependant le risque
d’observer une croissance de grains prononcée et de ce fait, non satisfaisante pour 1’application
visée. Dans ce but, la température de soudage doit donc étre correctement controlée selon le
comportement du matériau en température. Ce probléme ne se pose pas lors du soudage d’aciers
possédant une transformation de phase telle que les aciers ferritiques par exemple.

Les études de la littérature traitant du soudage par diffusion sont principalement réalisées sur des
assemblages mono-joint ce qui permet de réaliser un état de surface a fagon. Dans le cadre de cette
étude, ’assemblage est réalisé¢ a partir de toles millimétriques, le nombre de surfaces a assembler est
donc grand. La préparation manuelle de ces surfaces est quasiment impossible, ¢’est pourquoi un état
de surface industriel est préférable. Les surfaces a souder auront donc une couche affectée héritée du
processus de fabrication des tdles qui peut étre différente en termes de composition chimique
notamment par rapport a une surface polie ou usinée. Aucune donnée dans la littérature n’est
disponible concernant le choix d’un état de surface particulier hormis le fait d’obtenir une surface avec
une faible rugosité et exempte d’oxydes. Partant de 13, deux états de surface industriels (2B et 2R)
seront, entre autres, approvisionnés dans cette étude afin de qualifier la finition de surface la plus
favorable au soudage par diffusion.

A ce jour, la formation d’une interface est considérée établie lorsque les pores ont totalement été
éliminés. De nombreux modeles analytiques sont disponibles dans la littérature pour atteindre cet
objectif en fonction de la température, de la pression de soudage et de la rugosité du matériau.
Cependant, le franchissement de I’interface par les joints de grains est nécessaire afin d’obtenir une
structure homogene sans discontinuité de microstructure. Cette ultime étape de formation de
I’interface ne fait 1’état d’aucune publication. Les travaux de la présente thése s’intéressent donc
spécifiqguement aux mécanismes de franchissement de I’interface afin de combler ce manque.

L’étude s’attachera a mettre en évidence I’influence des paramétres opératoires du cycle de CIC
(température et pression d’assemblage) et du matériau a souder (état de surface et taille de grains
initiale) sur le franchissement des interfaces. Pour cela, des assemblages de toles pleines sont réalisés.
Cette étude permettra également d’illustrer la nocivité des défauts rencontrés sur la tenue mécanique
des jonctions. A partir de 1a, des conditions optimales de soudage seront établies et la formation de
I’interface sera abordée en réalisant des cycles de CIC interrompus idéalement placés. La connaissance
fine de la microstructure des matériaux a I’état de réception s’avere donc nécessaire afin d’interpréter
la microstructure des assemblages apres le cycle de CIC. La présentation de ces travaux et les résultats
expérimentaux seront I’objectif du chapitre suivant. La partie deux de ce chapitre fera 1’objet d’une
étude approfondie sur I’évolution de la microstructure en température afin de déterminer des
températures d’assemblage par CIC caractéristiques.
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Chapitre 2 : Présentation des matériaux de [’étude et de leur évolution en température

I. Introduction

Une connaissance approfondie des matériaux a souder s’avére nécessaire pour la compréhension
des phénomeénes associés a la formation d’une interface mis en avant par la suite dans les chapitres 3 et
4.

La premiére partie de ce chapitre est consacrée a une étude fine des matériaux a 1’état de réception.
Les matériaux sélectionnés sont des aciers inoxydables austénitiqgues 1.4404. La microstructure
(phases minoritaires, taille de grains et orientation cristallographique) et les caractéristiques de surface
(rugosité et chimie) sont étudiées. Dans ce travail, la notion de surface correspond a une épaisseur de
I’ordre du micrométre. Les propriétés mécaniques en traction, selon différentes orientations de
sollicitation, sont également présentées. Dans un deuxiéme temps, 1’évolution de la microstructure en
température est étudiée afin de déterminer des conditions caractéristiques d’assemblage par CIC.
L’étude s’est focalisée sur I’évolution de la microstructure en volume puisque le paramétre
déterminant pour le procédé est le contrdle de la microstructure apres assemblage et notamment de la
taille des grains. Une revue bibliographique sur la croissance de grains est tout d’abord présentée puis
les résultats expérimentaux sont exposeés.

II. Caractérisation des matériaux a I’état de réception

I1.1. Nuances approvisionnées

Trois lots d’acier 1.4404 sont approvisionnés pour 1’étude, Tableau 2.1. Ils différent par 1’état de
surface et par 1’épaisseur des toles. Les t6les réceptionnées sont au format 150x200mm?2 suite a une
découpe par sciage et reprises par fraisage sur chants a partir d’'une bande de 1500x3000mm2. Les
surfaces sont protégées par un film PVC afin de réduire les risques de pollution lors de la manipulation
des tbles et des découpes passees et ultérieures. Cela permet également de limiter I’endommagement
des surfaces. La composition chimique des tbles est répertoriée dans le Tableau 2.2. Les
concentrations des éléments d’alliage dont une teneur minimale est spécifiée (molybdéne, nickel et
chrome) sont dans le bas de la fourchette, ceci dans le but de réduire les codts pour les fabricants. Ces
matiéres premieres sont effectivement bien plus onéreuses que le fer : 17.000€/t, 10.500€/t et 1.700€/t
pour le molybdéne, nickel et chrome respectivement contre seulement 100€/t pour le fer (prix mi-
février 2014). Finalement, le prix de vente des toles en 1.4404 est de ’ordre de 3.224€/t. Le recyclage
des aciers inoxydables est de ce fait chose courante dans les processus sidérurgigques et permet ainsi la
valorisation des matériaux et évite le stockage en décharge, colteux et polluant. Les aciers ont
I’avantage d’étre recyclables a 100% et ceci sans altération de qualité.

Nuance SEJ?:a?:g Fournisseur Ep?ris?ne;J r* Notation
1.4404 2B Acerinox 2,983+0,002 1.4404 2B
1.4404 2R Thyssenkrupp | 3,039+0,002 1.4404 2R
1.4404 2B Acerinox 0,983+0,002 | 1.4404 1mm

Tableau 2.1 : Tableau récapitulatif des toles approvisionnées pour I’étude. (*) Mesure réalisée par

palpeur mécanique et moyenne effectuée sur dix mesures.
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Selon le fournisseur, la composition chimique des aciers est plus ou moins riche en silicium,
manganese et azote. Ces différences de composition chimique ne devraient cependant pas impacter la
microstructure des aciers. Cela peut néanmoins avoir une légére influence sur les propriétés
mécaniques des toles. Ce point est discuté dans la partie 11.4 de ce chapitre. Des éléments minoritaires
non spécifiés dans la norme sont également présents dans les aciers, Tableau 2.3. Le matériau de
référence de I’étude est 1’acier 1.4404 2B.

Acier C Si Mn P S Cr Mo Ni N
Spec. 16,5a | 2,00a | 10,0a
14404 <0,030 | <1,00 | <2,00 | <0,045 | <0,015 185 250 13.0 <0,11
1.4404
B 0,021 0,290 1,279 0,035 0,002 | 16,744 | 2,063 | 10,132 | 0,035
1.4404
R 0,021 0,400 0,830 0,029 0,001 16,67 2,040 | 10,050 | 0,046
1.4404
mm 0,017 0,330 1,256 0,032 0,003 | 16,846 | 2,016 | 10,090 | 0,043

Tableau 2.2 : Composition chimique (% masse) des tbles approvisionnées d’apres les certificats
d’inspection donnés par les fournisseurs. (*) Selon la norme EN 10088-2 : 2005.

Acier Nb \Y/ W Cu Co Al* Ti*
1.4404

s | 0020 | 0075 | 0007 | 0345 | 0,147 | <7ppm | <3ppm
1.4404

*m | 0020 | 0087 | 0016 | 0368 | 0250 | <7ppm | <3ppm
L4304 | 0007 | 0056 | 0001 | 0409 | 0475 | <7ppm | <3ppm

Tableau 2.3 : Dosage en volume des éléments minoritaires des aciers approvisionnés par fluorescence
X (% masse). (*) Concentration inférieure a la limite de détection de la machine.

11.2. Microstructure

Des échantillons de dimensions 15x20mm? sont prélevés dans les toles a 1’état de réception par
sciage et fraisage a sec en conservant le film PVC. Les normales aux surfaces de coupe correspondent
aux sens de laminage ou sens long (SL), travers-long (ST) et travers-court (TC), Figure 2.1.

ST

SL

S A—

Figure 2.1 : Schématisation des différentes orientations d’observation.
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Pour I’analyse de la microstructure en volume, les échantillons sont enrobés a chaud dans une
résine époxy et polis mécaniquement sur papiers abrasifs SiC puis aux feutres jusqu’a une suspension
diamantée de lum. Le polissage est parachevé a la table vibrante avec une solution d’alumine
colloidale de 0,05um. Les échantillons sont ensuite nettoyés dans un bac a ultrasons a ’acétone et
séchés sous air comprime.

11.2.1. Phases minoritaires

La microstructure des aciers a 1’état de réception est tout d’abord caractérisée afin de révéler la
présence des phases minoritaires. Comme cela a été rapporté dans la bibliographie [4,13], les aciers
inoxydables austénitiques de type 316L peuvent conserver des traces de ferrite & héritées des hautes
températures. Pour ce faire, une attaque électrochimique composée de soude (20g NaOH et 100mL
H,0) est utilisée. Cette attaque permet de révéler uniquement la ferrite & dans les aciers austénitiques.
Les conditions d’attaque sont d’appliquer 3V pendant 20s et les observations sont effectuées avec un
microscope optique Leica Aristomet (MO).

La matrice austénitique des aciers a 1’état de réception se caractérise par la présence de ferrite 9,
Figure 2.2, présence également confirmée par diffraction de rayons X. La fraction volumique de ferrite
O est déterminée par analyse d’images a partir de trois assemblages de micrographies optiques
représentant toute 1’épaisseur de la tole, Tableau 2.4. La fraction surfacique de ferrite & dans les trois
aciers est faible voire proche de zéro pour les aciers 1.4404 2R et 1.4404 1mm. Ces résultats sont en
bon accord avec le diagramme de Pryce et Andrews [3] (voir Figure 1.1).

SL 4—1

TC

>

Ferrite &
e

Ferrite o

Figure 2.2 : Observations au MO dans le plan SL-TC des aciers 1.4404 2B (a) et 1.4404 1mm (b) :
mise en évidence de la ferrite 6 aprés une attaque électrochimique a base de soude.

1.4404 2B 1.4404 2R 1.4404 1Imm

Taux de

ferrite & (%) 2,204 0,80,1 0,5+0,1

Tableau 2.4 : Fraction surfacique de ferrite & dans les aciers a I’état de réception. Les mesures ont été
réalisées par analyse d’images avec le logiciel ImageJ.

Dans I’acier 1.4404 2B, la ferrite 6 se présente principalement sous forme de bandes de 2um
d’épaisseur alignées selon SL, Figure 2.2 (a) et pouvant s’étendre sur des longueurs importantes,
typiquement 500um. La ferrite & dans les aciers 1.4404 2R et 1.4404 1mm se trouve plutdt sous forme
de fines particules sphériques alignées selon SL également, Figure 2.2 (b). Cette différence de
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morphologie peut étre expliquée d’une part, par le choix d’un fournisseur différent pour I’acier 1.4404
2R et, d’autre part, par I’application d’un taux de corroyage plus important pour I’acier 1.4404 1mm.

La distribution de la ferrite & est hétérogéne dans 1’épaisseur des toles et ce quel que soit I’acier.
La ferrite 6 est localisée dans une bande de 2mm de largeur, pour les téles de 3mm d’épaisseur, se
situant a mi-distance entre la surface et le ceeur de la tdle, Figure 2.3. Localement, 1I’hétérogénéité est
importante et la fraction volumique de ferrite peut atteindre 10% (mesure effectuée sur un rectangle de
100um de haut). Au cceur des toles, la proportion de ferrite est 1égérement plus faible. La distribution
de la ferrite 6 dans I’épaisseur des tdles est un héritage de la structure de coulée. Le méme type
d’observation a été effectué dans les travaux de thése de Bucher [65] sur une tole de 2mm d’épaisseur
en acier inoxydable austénitique 1.4828 (X15CrNiSi20-12).

ik, e | SL

A
\ 4

3mm

Figure 2.3 : Localisation de la ferrite 6 dans I’acier 1.4404 2B a 1’état de réception aprées un traitement
d’image effectué avec le logiciel ImageJ.

La ferrite & est naturellement plus riche que la matrice austénitique en éléments a-genes et plus
pauvre en ¢éléments y-génes. Les analyses chimiques qualitatives de la ferrite 6 au Microscope
Electronique a Balayage (MEB JEOL840a) couplé a un systéme de micro-analyse EDS (Energy
Dispersive Spectroscopy) confirment un enrichissement important en chrome, en molybdéne et a un
degré moindre en silicium par rapport a la matrice, Tableau 2.5. A contrario, les teneurs en nickel, en
manganése mais aussi en fer sont inférieures dans la ferrite & par rapport a celles attendues dans la
matrice. A noter que ces résultats restent approximatifs du fait de la faible taille de la ferrite & par
rapport au volume analysé en EDS (quelques pm®). Une contribution non négligeable du signal peut
provenir de la matrice austénitique autour de la ferrite.

Fe Cr Mn Mo Ni Si
Ferrite 66,0 22,9 1,0 42 54 0,5
Matrice 69,1 17,3 1,4 2,3 9,5 0,4

Tableau 2.5 : Analyses EDS qualitatives de la ferrite 6 et de la matrice de 1’acier 1.4404 2B (%
masse).

La microstructure des tbles a 1’état de réception a également été caractérisée par des observations
au MEB en mode Electrons Rétrodiffusés (ER) afin d’identifier la présence ou non d’inclusions. Le
mode ER permet d’identifier facilement les inclusions puisque la composition chimique est tres
différente de la matrice austénitique. Le Tableau 2.6 résume la composition, la forme et la distribution
des inclusions observées dans la matrice en fonction de la tole analysée. Pour toutes les toles de
I’étude, les inclusions sont riches en éléments minoritaires de 1’alliage (inclusions exogenes) : Al, Ca,
Si et Mg. Des traces de cuivre dans certaines inclusions sont également détectées. Ces inclusions non
métalliques sont soit des sulfures riches en manganése, soit des oxydes, de la famille des silico-
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aluminates, fréquemment observées sous formes d’alignements dans les aciers fortement corroyes [8].
Pour minimiser cette population d’inclusions des mesures sont prises a différents stades de
1’¢élaboration :

- Supprimer le soufre dans 1’acier liquide (métallurgie en poche) par I’action de laitiers
basiques, riches en chaux (addition de castine et éventuellement d’un fondant tel que du
fluorure de calcium au laitier provenant de la fusion au four électrique) brassés avec le
métal liquide par bullage de gaz inerte (argon). Le laitier est un sous-produit métallurgique
rassemblant les impuretés provenant des matiéres premiéres, formé au cours de
1’élaboration en phase liquide.

-« Calmer I’acier » en ajoutant, au cours de la métallurgie en poche avant coulée, un
élément ayant une forte affinité avec I’oxygéne tel que I’aluminium, le calcium ou le
silicium (par I’ajout de ferro-silicium ou de silico-calcium) afin de le désoxyder. Les
oxydes, silico-aluminates, plus légers sont séparés du métal par décantation naturelle et
éliminés dans le laitier,

- Couler a I’abri de 1’air pour éviter la réoxydation.

Les inclusions d’oxydes qui passent en lingotiere de coulée continue sont liquides, pateuses ou
solides suivant leur composition et sont plus ou moins sphériques (sauf pour I’alumine). Lors de la
solidification, elles sont piegées entre les bras de dendrites primaires. Les sulfures de manganése ont la
méme localisation car ils se forment en fin de solidification. Ensuite lors du corroyage, les inclusions
s’allongent et/ou se brisent pour finalement former des inclusions plus fines et sphériques. Le cuivre
observé a 1’état de traces dans certaines inclusions provient, quant a lui, des ferrailles.

Acier Composition Forme Distribution
1.4404 2B Richegtntélc,eS%USi, Mg Bande et sphérique | Alignée selon SL
1.4404 2R RiChirzggléf%uMg et Sphérique D ~3um Aléatoire

1.4404 1mm Riche:tntélc,egguSi, Mg Sphérique D ~1um | Alignée selon SL

Tableau 2.6 : Tableau récapitulatif des inclusions du type oxyde présentes dans les aciers a 1’état de
réception.

Dans ’acier 1.4404 2B, les inclusions sont principalement sous forme de bandes selon SL, Figure
2.4 (a). Certaines bandes dépassent un millimétre de long alors que d’autres ont été brisées au cours du
corroyage et les inclusions se caractérisent alors par un alignement de particules sphériques selon SL.
Les inclusions sont intra-granulaires ou inter-granulaires (plus fréquemment) et dissociées des plans de
ferrite 5. Dans I’acier 1.4404 2R, les inclusions sont de forme sphérique mais, contrairement au cas
précédent, aucun alignement n’est observé, Figure 2.4 (b). La distribution des inclusions est aléatoire
dans la matrice austénitique et ces derniéres sont intra-granulaires. Cette différence peut s’expliquer
par un fournisseur différent et donc par une Iégére différence lors du procédé d’élaboration, bien que
ces deux aciers aient été fabriqués avec le méme procédé (AOD : Argon Oxygen Degassing). Les
inclusions dans I’acier 1.4404 1mm sont de méme nature (composition et distribution) que les
inclusions observées dans I’acier 1.4404 2B. Ces deux aciers sont issus du méme fournisseur.
Cependant, le corroyage est plus important dans le cas d’une tole d’épaisseur lmm que 3mm ce qui
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entraine la formation d’inclusions plus fines (1um de diamétre environ), Figure 2.4 (c). Aucune bande
n’est observée dans cet acier.

Pour les trois aciers de 1’¢tude, la distribution de ces inclusions dans [’épaisseur des toles est
aléatoire. Ces inclusions sont aussi bien observées pres de la surface qu’au cceur des toles.

Inclusions

Ferrite &

Inclusions

Figure 2.4 : Observations au MEB en mode ER des échantillons non attaqués dans le plan SL-TC :
mise en évidence des phases minoritaires dans les aciers 1.4404 2B (a), 1.4404 2R (b) et 1.4404 1mm
(c) a I’état de réception.

11.2.2. Taille de grains

La microstructure des aciers de 1’étude est révélée par attaque électrochimique dans une solution
d’acide nitrique dilué¢e (60% HNO; et 40% H,0). Les conditions d’attaque sont : tension 1,5V et durée
50s. Cette attaque a 1’avantage de révéler uniquement les joints de grains, Figure 2.5 (). Lors de la
mesure de la taille de grains, les plans de macle ne doivent effectivement pas étre pris en compte
d’aprés la norme ASTM E 1382-97. La microstructure des aciers est neanmoins caractérisée par la
présence de nombreuses macles, Figure 2.5 (b). Cet aspect microstructural est typique des métaux
ayant une structure CFC avec une faible énergie de faute d’empilement, environ 64mJ/m? pour un
acier 316L [13,66]. L’attaque utilisée pour révéler I’ensemble de la microstructure est une solution a
base d’acide chlorhydrique et d’acide oxalique (95mL d’acide chlorhydrique et Smg d’acide oxalique)
et les conditions d’attaque sont : tension 0,5V et durée 35s. Contrairement & la premiére attaque, celle-
ci est difficile a maitriser et n’est pas homogene sur toute la surface de I’échantillon.

Pour la suite de 1’étude, ’attaque a base d’acide chlorhydrique et d’acide oxalique est seulement
utilisée lorsque les plans de macles sont mis en évidence. Le reste du temps, 1’attaque a base d’acide
nitrique est utilisée. La mesure de la taille de grains austénitique est menée par analyse d’image avec
le logiciel ImageJ. Le traitement d’image permet de remonter a 1’aire de chaque grain du champ
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d’observation. Pour chaque analyse, la mesure est répétée trois fois pour finalement obtenir une aire
moyenne de grains Apey sur au minimum 15000 grains. Le diamétre équivalent moyen des grains Dy,

est ensuite calculé & partir de I’Equation 2.1. Dans la suite du document, le terme « diamétre moyen »
des grains est utilise.

Dmoy = Anoy Equation 2.1

Figure 2.5 : Observations au MO dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B a I’état de réception apres
une attaque électrochimique dans une solution d’acide nitrique diluée (a) et d’acide chlorhydrique et
d’acide oxalique (b).

Pour les trois aciers de 1’étude, la microstructure est caractérisée par des grains polyédriques
équiaxes dans les trois plans, Figure 2.5 (a). La fraction surfacique des grains et la taille de grains
moyenne dans la section ST-TC est présentée sur la Figure 2.6 (a) pour les trois aciers de 1’étude.
Seuls les grains avec une aire supérieure a 10um?2 (D~3,1um) ou 2um? (D~1,4um) pour les tbles de 3
et 1mm respectivement sont considérés, pour les raisons suivantes :

- La fraction volumique totale des petits grains est limitée (la fraction volumique des grains
inférieure a 10um? est de 0,3% pour une tole de 3mm d’épaisseur),

- La majorité des petits grains n’a pas de signification physique et provient d’artefacts de
traitement d’image. En effet, I’attaque utilisée agit fortement sur la ferrite ce qui rend le
traitement d’image délicat.

(a) 20 -
18 m1.44042B w®1.44042R = 1.4404 lmm

P Acier Doy (1m)
1.44042B 16,8+0,2

I s T O B

1.44042R 16,50,2
R e = o = R

1.4404 1mm 11.7=0.4

Fraction surfacique des grains (%)

D (um)
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® 20
m 1.4404 2B
Br—1VYy W 1.4404 2R
Dy ry 1.4404 Imm

Fraction en nombre des grains (%)

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60

D (um)
Figure 2.6 : Fraction surfacique (a) et fraction en nombre (b) des grains dans le plan ST-TC dans les
aciers a 1’¢état de réception.

Les toles de 3mm d’épaisseur (aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R) ont une microstructure similaire
avec une taille de grains moyenne d’environ 17um et une distribution de taille des grains tres large
avec la présence de gros grains supérieurs a 40um de diametre. Une représentation en aire de la
distribution de la taille de grains permet de mettre en évidence plus clairement les gros grains méme si
leur nombre est faible, Figure 2.6 (b). L’acier 1.4404 1mm a, au contraire, une microstructure trés fine
avec une dispersion de la taille de grains treés resserrée. La taille de grains moyenne est d’environ
12um. La différence de taille de grains moyenne entre les tbles de 3 et 1mm d’épaisseur s’explique
par une histoire thermomécanique différente. D’une part, le taux de corroyage est plus important pour
ces toles d’ou une taille de grains plus fine aprés ’étape de recristallisation lors du procédé de
fabrication des tbles [13] et, d’autre part, 1’obtention d’une homogénéité thermique plus rapide pour
ces tbles permet I’utilisation d’un temps de passage plus court lors du traitement d’hypertrempe.

Cependant, une taille de grains moyenne ne permet pas de révéler une éventuelle hétérogénéité de
microstructure dans 1’épaisseur des toles comme cela a été constaté pour la dispersion de la ferrite 5.
Pour cela, la distribution de la taille de grains dans la section ST-TC de 1’épaisseur des tOles est
mesurée en réalisant une moyenne par tranche de 0,24mm d’épaisseur. A chaque déplacement, un
recouvrement d’une demi-tranche est effectué, Figure 2.7. Le traitement est réalisé avec le logiciel
ImageJ.

3(1)mm
1 /7 TC j
0.5mm B 2
< » ST
— /
0,24mm

Figure 2.7 : Schématisation du protocole d’analyse pour déterminer 1’évolution de la taille de grains
dans I’épaisseur des tdles.

La distribution de la taille de grains dans 1’épaisseur des toles de 3mm est identique et une
hétérogénéité est constatée entre la surface et le coeur des toles, Figure 2.8 (a). L’évolution de la taille
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est directement reliée a la présence de ferrite 6 dans les toles. La ferrite présente au niveau des joints
de grains austénitiques, Figure 2.9 (a,b), bloque la migration des joints de grains en exercant une force
de trainage. Lors du procédé de fabrication des toles, 1’hypertrempe permet la recristallisation du
matériau et inévitablement un début de croissance de grains apparait malgré le temps de passage
rapide. Les grains non freinés peuvent grossir librement entrainant une taille de grains plus importante
en surface des t6les sur une épaisseur d’environ 500um, Figure 2.8 (b) et en cceur des téles, Figure 2.8
(d). La présence importante de ferrite 6 entre ces deux zones a, au contraire, limité la croissance des
grains lors du traitement d’hypertrempe, Figure 2.8 (c). Localement, la taille de grains est anisotrope
avec la présence de bandes de petits grains entourés par de la ferrite 6, Figure 2.9 (b).

@ 250 ——1.4404 2B
/ ——1.4404 2R
20 1
B © /(d) ’
=15 - . ¥
10 T T T T T T T T T T T 1

D=20,5+0,5Spm

Ferrite &
S
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Figure 2.8 : Distribution de la taille de grains dans le plan ST-TC des tbles en acier 1.4404 2B et
1.4404 2R a I’état de réception (a) et les observations au MO associées (b-d).

Figure 2.9 : Observations au MO dans le plan SL-TC de I’acier 1.4404 2B a 1’état de réception (a,b).
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Au contraire, pour I’acier 1.4404 1mm, la distribution de la taille de grains dans I’épaisseur de la
tole est trés homogéne malgré la présence de ferrite 8 aux joints de grains, Figure 2.10 (a,b).
Cependant, le taux de ferrite & dans I’acier 1.4404 1mm est plus faible que dans I’acier 1.4404 2B et
les particules fines de forme sphérique sont moins bloquantes pour la migration des joints de grains
qu’une bande de ferrite 6. La croissance des grains austénitiques peut donc se produire
indépendamment de la présence de ferrite 5. De plus, une tble de Imm d’épaisseur présente une
meilleure homogénéité thermique qu’une téle de 3mm d’épaisseur durant le traitement de recuit
précédant I’hypertrempe.

Ces deux phénoménes peuvent bien entendu se cumuler et amplifier 1’hétérogénéité de la
microstructure dans les toles d’épaisseur 3mm.

(a) 51 W

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

X (mm)

Figure 2.10 : Distribution de la taille de grains dans le plan ST-TC des tdles en acier 1.4404 1mm (a)
et observation au MO associée (b) a I’état de réception.

11.2.3. Structure cristallographique

La technique EBSD (Electron Back-Scatter Diffraction) est utilisée pour étudier la structure
cristallographique. Seul I’acier de référence, le 1.4404 2B, est étudié. Les cartes EBSD dans la section
SL-TC sont présentées sur la Figure 2.11 (a,b). Tout d’abord, ces cartes mettent a nouveau en évidence
deux aspects microstructuraux majeurs qui sont :

- La présence de nombreuses macles cohérentes et incohérentes dans I’acier,

- La présence de ferrite & résiduelle dans 1’épaisseur des toles formant des bandes allongées
selon SL, Figure 2.11 (b). Comme auparavant, la ferrite 5 n’est pas observée en extréme
surface des toles, Figure 2.11 (a).

Les figures de pdles pour la phase austénitique montrent de faibles textures de laminage de type
« laiton » {110} <112> et de Goss {110} <001>, Figure 2.12 (a). Ce type de texture est couramment
rencontré dans les aciers austénitiques laminés a froid [13]. La phase ferritique, a I’inverse de
I’austénite, est fortement texturée selon le plan {111}, Figure 2.12 (b).
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—

Figure 2.11 : Cartes de I’orientation cristalline de la normale a I’échantillon dans le plan SL-TC de
I’acier 1.4404 2B en extréme surface (a) et quart (b) d’une tble a 1’état de réception.
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Figure 2.12 : Figures de pbles {111}, {101} et {001} des phases austénitique (a) et ferritique (b) dans

I’acier 1.4404 2B a |’¢état de réception.
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11.3. Caractéristiques de surface

11.3.1. Topologie

La topologie de surface est observée au MEB-FEG (Field Emission Gun en anglais) avec un JEOL
JSM-7600F en mode Electrons Secondaires (ES) et au MO, Figure 2.13 (a,b) et Figure 2.14 (a,b). La
surface d’un état 2B (tbles en acier 1.4404 2B et 1.4404 1mm) a un aspect mat et refléte 1’histoire
thermomécanique du processus de fabrication, Figure 2.13 (a). D une part, les joints de grains ont été
creusés par le décapage chimique réalisé apres le traitement d’hypertrempe sur une profondeur
d’environ 1um, Figure 2.13 (b) et, d’autre part, les grains sont aplatis en surface ce qui est révélateur
du laminage skin-pass [67]. Au contraire, I’état de surface 2R a un aspect brillant avec une surface
«non marquée » par le procédé de fabrication, Figure 2.14 (a,b). Seules de fines stries selon
I’orientation SL sont visibles en surface avec également des trous aléatoirement répartis d’une
profondeur d’environ 1pm.

Figure 2.13 : Observation au MEB-FEG en mode ES dans le plan SL-ST (a) et observation au MO
dans le plan ST-TC (b) de I’acier 1.4404 2B a 1’état de réception.

Figure 2.14 : Observation au MEB-FEG en mode ES dans le plan SL-ST (a) et observation au MO
dans le plan ST-TC (b) de I’acier 1.4404 2R a I’état de réception.

La rugosité des tdles est évaluée avec un microscope optique 3D (InfiniteFocus® standard
d’Alicona). Ce dispositif permet la mesure de forme et de rugosité sur des surfaces et des volumes de
grande taille avec une grande précision. Dans la configuration utilisée, la résolution verticale théorique
est de 20nm. Des mesures de rugosité de surface sont réalisées puisqu’aucune différence de rugosité
n’est détectée selon les axes SL et ST. Ce type de mesure permet de mieux représenter la surface
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globale d’un échantillon car une grande zone peut étre analysée. La surface d’analyse est d’environ
1x0,7mm? et la mesure est répétée trois fois. Les résultats sont présentés dans le Tableau 2.7. S, est la
rugosité moyenne arithmétique de la surface, Sio, est la hauteur maximale des dix plus hauts points par
rapport au dix plus profondes vallées, S est le facteur d’asymétrie de la surface (skewness en anglais)
et Sy, est le facteur d’aplatissement de la surface (Kurtosis en anglais). D’une maniére générale, la
rugosité moyenne des surfaces des aciers est faible, inférieure a 230nm. A épaisseur de tdle égale, la
rugosité est plus faible pour un état de surface 2R qu’un état de surface 2B [68]. La réduction de
I’épaisseur des tdles permet un contrdle plus strict de 1’état de surface, d’ou 1’obtention d’une rugosité
moyenne plus faible pour une téle de 1mm d’épaisseur, S;=110nm.

Acier Face Sa (nm) | Syg; (UM) Sek Sku
1“21:;04 - 229+19 | 4,620,7 | -2,0+0,5 1345
1.4404 Recto | 131+3 3,6+0,1 | -1,3%+1,1 16+7
2R Verso | 170+10 | 6,7+2,2 | -2,1+0,5 27+9
1.4404
0 - 110+4 22405 | -3,1+0,3 16+4
Imm

Tableau 2.7 : Tableau récapitulatif des mesures de rugosité mesurées sur les aciers a 1’état de
réception.

L’état de surface 2R présente une particularité puisque la rugosité moyenne varie selon la face de
la tole, de 131 a 170nm. Cet effet n’est pas observé sur les toles avec un état de surface 2B. L’état de
surface 2R est en effet spécifié uniquement pour une face de la tole d’ou la possibilité d’une 1égere
différence de topologie entre les deux faces. Ce point sera également vérifié lors des analyses de la
composition chimique de la surface des toles. Le facteur Sy négatif et le facteur Sy, supérieur a trois
pour les trois aciers montrent que la topologie de surface est en creux isolés, d’aprés la norme ISO
4287. Ce phénomene est d’autant plus marqué que les valeurs deviennent négatives pour le facteur Sg
et positives pour le facteur Sy,. A partir d’'une image, des profils de rugosité selon ST sont obtenus
pour les trois aciers de 1’étude, Figure 2.15 (a-c) et confirment les résultats précédents.
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Figure 2.15 : Profils de rugosité selon ST des aciers 1.4404 2B (a), 1.4404 1mm (b) et 1.4404 2R (c) a
I’état de réception (A.=0,8mm).

Le microscope utilis¢ permet également d’obtenir la courbe de longueur portante (courbe
d’Abbott-Firestone) par intégration de la distribution des hauteurs sur la surface d’analyse, Figure
2.16. La courbe de portance décrit la variation du taux de longueur portante en fonction de
I’augmentation de la profondeur du profil de rugosité.

Ces courbes confirment la topologie de surface en creux et une distinction est mise en évidence
selon I’acier étudié. L’acier 1.4404 2B a la topologie de surface la plus contrastée, notamment dans les
creux, par rapport aux aciers 1.4404 2R et 1.4404 1mm. La différence de topologie entre les faces
« recto » et « verso » de 1’acier 1.4404 2R est toujours observée.

—1.4404 2B 1.4404 2R - face recto
— 1.4404 Imm - — = 1.4404 2R - face verso

Taux de longueur portante (%)

-1,0 A

-1,5 -

Figure 2.16 : Courbes de longueur portante des aciers a 1’état de réception.

11.3.2. Composition chimique

La composition chimique de la surface des tdles est identifiée par des analyses SDL
(Spectroscopie a Décharge Luminescente). L’instrument utilisé est un GD-Profiler 2 de marque
Horiba-Jobin Yvon et les analyses sont réalisées aprés une étape de nettoyage. Le protocole de
nettoyage comprend une étape avec un détergent alcalin et la derniere étape du nettoyage est une
immersion dans un bain d’éthanol afin d’éliminer toute trace d’eau résiduelle sur les tdles. Le
protocole d’analyse SDL est expliqué en Annexe A. Un profil en intensité aprés le protocole de
nettoyage est présenté sur la Figure 2.17 pour I’acier 1.4404 2B.
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Figure 2.17 : Profils en intensité, obtenus par SDL, des éléments Fe, Cr, Ni, O, C et Ca dans I’acier
1.4404 2B apres 1’étape de nettoyage.

L’axe Y décrit la variation d’intensité (en unité arbitraire) pour chacun des éléments en fonction
de la profondeur d’abrasion (axe X). Les signaux dépendent de la sensibilité des raies, mais aussi du
rendement d’érosion lequel est fonction de la couche traversée. Il n’est donc pas possible de
déterminer, sans calibration au préalable, quel élément est majoritaire dans la couche analysée [69]. La
procédure utilisée pour convertir le temps d’abrasion en profondeur d’abrasion est expliquée dans
I’Annexe A.

La structure de la couche d’oxyde formée a température ambiante sur un acier inoxydable
austénitique est caractérisée par un modele a trois couches [70,71] :

- Une couche hydratée,
- Une couche d’oxyde contenant la coexistence d’oxydes de chrome et de fer,
- Une zone enrichie en nickel.

La couche hydratée est principalement constituée d’espéces contenant de 1I’oxygéne (oxygene,
H,0, ions OH) et/ou d’espéces carbonées. La persistance des éléments oxygene et carbone sur le
profil (Figure 2.17) provient d’artefacts de mesure. Une pollution importante de calcium est également
observée en surface. Cette pollution provient de la manipulation des tdles malgré les précautions prises
en utilisant des gants et de I’eau dure dans le protocole de nettoyage méme si la derniére étape de
ringage est effectuée dans un bain d’éthanol. La couche affectée est ensuite caractérisée par une
couche intérieure d’oxydes de fer et de chrome. L’oxydation préférentielle des atomes de fer et de
chrome pour former la couche d’oxyde laisse une zone avec une grande concentration de lacunes. Pour
abaisser 1’énergie libre, d’autres atomes, par exemple le nickel, ont tendance a occuper ces lacunes. La
couche d’oxyde est donc immédiatement suivie d’une couche métallique enrichie en nickel, Figure
2.17. Cela est di & une stabilité chimique du nickel supérieure a celle du fer et du chrome.

La couche affectée par le procédé de fabrication des téles, pour I’acier 1.4404 2B, est de I’ordre de
15nm. Ce résultat est largement inférieur a la rugosité moyenne de la téle (S;=229nm) ce qui diminue
la résolution en profondeur en provoquant un étalement des signaux [72]. Ce résultat a néanmoins été
validé par des analyses XPS (Spectrométrie Photoélectronique X) en profondeur par abrasion ionique.
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Les analyses ont été réalisées avec un spectrométre de photoémission PHI Versaprobe 5000. La
couche affectée, mesurée avec la technique XPS, est de 1’ordre de 9nm. Cette profondeur correspond a
une élimination complete des éléments oxygéne et carbone. La composition chimique de la surface
pour les tbles en acier 1.4404 1mm est semblable en tout point avec les observations présentées ci-
dessus. Pour les tdles en acier 1.4404 2R, la composition chimique de la surface est plus complexe
avec un enrichissement en surface en S, B, N, Al, et Mn, Figure 2.18. Pour obtenir un état de surface
2R, les tdles sont traitées dans une atmosphere évitant 1’oxydation du métal et donc aucun décapage
chimique n’est réalisé par la suite. La composition chimique de la surface des tbles reflete donc
I’histoire thermique du recuit. Les éléments soufre, bore, aluminium et manganése ont ségrégé en
surface alors que I’enrichissement de 1’azote provient probablement d’une 1égere nitruration lors du
recuit.
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Figure 2.18 : Profils en intensité, obtenus par SDL, des éléments Fe, S et B (a) et N, Al et Mn (b)

apres I’étape de nettoyage pour un acier 1.4404 avec un état de surface 2B (courbes pleines) et 2R
(courbes en pointillé).

Les éléments bore, soufre et azote sont préférentiellement localisés en extréme surface des téles
alors que les éléments aluminium et manganése sont en subsurface. Des analyses par fluorescence X
ont confirmé une concentration en aluminium plus importante en surface qu’au cceur des toles,
360ppm et inférieur & 7ppm respectivement. La profondeur d’analyse de cet élément par la technique
de fluorescence X est d’environ 0,6um. L’élément aluminium est bien connu pour former de
I’oxydation interne par diffusion de I’oxygéne dans la matrice de ’acier et cela méme pour des aciers
chrominoformeurs dans une atmospheére avec une faible pression partielle d’oxygene [73]. D’aprées ces
considérations et d’apres le diagramme d’Ellingham, ’état le plus probable de I’aluminium est sous

forme d’oxyde.

Des analyses au MEB-FEG en mode ER sur la surface de I’acier 1.4404 2R ont également
confirmé la présence de bore et soufre en surface des toles sous forme de nitrure de bore (BN), Figure
2.19 (a,b). Les nitrures de bore se caractérisent par des taches de couleur sombre sur les
micrographies. L’observation des nitrures de bore est uniguement possible a faible tension
d’accélération, c’est-a-dire autour de 1kV, montrant ainsi que les nitrures de bore sont uniquement
présents en extréme surface des toles. Toutefois, la distribution de ces nitrures est aléatoire sur la
surface des toles, Figure 2.19 (a) et se situe a I’échelle des grains, Figure 2.19 (b). Cette derniére
micrographie permet également de mettre en évidence des lignes de glissement en surface des toles ce
qui est caractéristique d’un laminage skin-pass. Ces toles, acier 1.4404 2R, ont donc été skin-passées
tout comme pour ’acier 1.4404 2B, malgré que cette étape soit optionnelle.
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La formation des nitrures de bore en surface est possible lorsque la concentration en azote est
supérieure a 0,1% en masse dans une gamme de température entre 700 et 800°C [74]. La concentration
en azote de I’acier 1.4404 2R est trop faible (0,046% en masse) mais cela est devenu possible en
surface des toles par I’apport d’azote lors du recuit. La formation de nitrure de bore sur une épaisseur
de 20A lors d’un traitement thermique a 900°C dans un four sous vide (10"°mbar) pour un acier 316LN
a été observée dans les travaux de these de Reinert [70]. La distribution des nitrures de bore reste, pour
le moment, non expliquée. La présence des nitrures de bore aux joints de grains n’aurait pas €té
surprenante puisque les joints de grains sont un chemin préférentiel de diffusion. Une hypothése est
que ces nitrures se seraient donc formés lorsque 1’acier était a 1’état écroui avant grossissement des
grains lors du traitement de recuit.

Joint de grains ﬁ

Figure 2.19 : Observations a deux grandissements en MEB-FEG en mode ER dans le plan SL-ST de
I’acier 1.4404 2R avec une tension d’accélération de 1KV (a,b).

I11.4. Proprietés mécaniques

Le « format » tdle limite la caractérisation des propriétés mécaniques a des essais de traction sur
éprouvettes plates. La machine de traction utilisée est uyne ADAMEL DY30. Des essais de traction a
rupture sont réalisés selon trois directions de prélévement par rapport au sens de laminage (0, 45 et
90°) avec une vitesse de déformation nominale de 2,5.10™s™. L’orientation 0° correspond au sens de
laminage (SL), I’orientation 90° correspond au sens travers-long (ST) et 1’orientation 45° correspond
au sens diagonal (SD). Les plans des éprouvettes sont présentés en Annexe B (Figure B.1). Deux
essais sont effectués a température ambiante pour chaque direction de préléevement. Une rotule
pivotante est utilisée pour assurer 1’alignement entre les mors et la machine. Des extensomeétres
mécaniques de 25 et 5mm de marque MTS® sont utilisés pour les toles d’épaisseur 3 et 1mm,
respectivement. Les extensométres ne pouvant pas suivre entierement la déformation, la mesure du
déplacement de la traverse est utilisée a partir de 20 et 35% de déformation pour les tdles d’épaisseur 3
et Imm, respectivement. Une correction est alors apportée en éliminant la contribution de la machine
de traction. L’allongement a rupture et la striction sont calculés a partir de la métrologie des
éprouvettes avec un profilometre (Quadra-Chek 200).

Le Tableau 2.8 présente la limite d’élasticité conventionnelle a 0,2% de déformation Rpg 2%, la
résistance a la traction Ry, I’allongement a rupture A, et la striction Z. A titre de comparaison, les
valeurs spécifiées dans le code RCC-MRx sont également reportées. Une trés faible dispersion est
obtenue entre deux essais de méme orientation pour un acier donné. De maniére générale, I’orientation
ST présente un allongement et une résistance mécanique légérement plus importants alors que
I’orientation SD est la plus faible mécaniquement.
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Acier Orientation (Ff\z‘gzs Rm (MPa) A, (%) Z (%)
ST 291+1 635+2 84+1 77+l
1.4404 2B SL 284+1 619+4 781 811
SD 289+1 612+1 82x1 82x1
ST 2971 651+1 82x1 78x1
1.4404 2R SL 279+2 627+1 781 801
SD 28515 614+1 811 811
ST 2974 654+3 771 77£2
1.4404 1mm SL 28312 641+4 69x1 80x1
SD 2815 62412 74x1 79x2

Spec. RCC-MRx >220 >525 >45 -

Tableau 2.8 : Tableau récapitulatif des différentes grandeurs mécaniques déduites d’essais de traction
conduits & température ambiante sur les différentes toles de I’étude a 1’état de réception. Les valeurs
indiguées sont des moyennes réalisées a partir de deux essais.

L’épaisseur des tdles ne permet pas d’accéder aux propriétés mécaniques selon 1’orientation TC.
La limite d’élasticité peut néanmoins étre estimée par 1’Equation 2.2, selon la norme A03-658 : 2001,
a partir de la limite d’¢élasticité selon I’orientation SL et les coefficients d’anisotropie plastique ry
calculés a partir de ’Equation 2.3. L, et L sont respectivement la longueur initiale entre repéres et la
longueur mesurée apres déformation (déformation élastique déduite) et b, et b sont respectivement la
largeur initiale et la largeur mesurée apres déformation.

R _R Foo (p —1) ) _
p0,2%(TC) — M po,29%(SL) Equation 2.2
o =Ty
b
In—=2
r——D0 -
0 Lb Equation 2.3
In
Lo bo

Afin de s’affranchir de ’effet de la striction sur la mesure de la section des éprouvettes apres essali,
des essais interrompus sont nécessaires. Dans ce but, des essais de traction interrompus a 21% de
déformation sont réalisés selon les trois directions de sollicitation. Des marques sont apposées sur la
longueur utile des éprouvettes afin de mesurer la longueur et la largeur des éprouvettes avant et aprés
essai. D’apreés ces équations, la limite d’élasticité estimée selon 1’orientation TC est de 292MPa pour
les aciers 1.4404 2B et 2R et de 288MPa pour I’acier 1.4404 Imm. L’anisotropie dans le matériau est

faible et cela est vérifié par le calcul du coefficient d’anisotropie moyen T, appelé aussi coefficient de

Lankford, selon I’Equation 2.4 [75]. Ce paramétre est proche de 1 pour tous les aciers ce qui est
cohérent avec 1’absence de texture cristallographique.

T+ 2+
r= 4 Equation 2.4
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Les propriétés mécaniques légérement meilleures obtenues pour les tbles en acier 1.4404 2R et
1.4404 1mm par rapport a celles des toles en acier 1.4404 2B peuvent étre expliquées par la différence
de composition chimique et par la taille de grains initiale des aciers. Les propriétés mécaniques sont en
effet directement reliées a la taille moyenne des grains par la relation de Hall-Petch, Equation 2.5 [76].

-1/2 .
o=o0,+kd Equation 2.5

avec o la contrainte élastique vraie, og la contrainte d’écoulement, k la constante de Hall-Petch et d la
taille moyenne des grains. Plus récemment, Irvine [77] a proposé une équation, pour les aciers
austénitiques, pour estimer la limite d’élasticité en fonction de la composition chimique, du
pourcentage de ferrite dans ’acier et de la taille de grains, Equation 2.6. La limite d’élasticité Rpg,20
est en MPa, la composition chimigue est en pourcentage massique, le taux de ferrite 6 est en pourcent
volumique et la taille de grains d est en mm. La concentration en azote permet d’améliorer nettement
les propriétés mécaniques par durcissement en solution solide [78,79] or elle est Iégérement plus
importante dans les aciers 1.4404 2R et 1.4404 1mm (0,046 et 0,043% respectivement) que dans
’acier 1.4404 2B (0,035%).

Rpo.2s = 63,5 + 496N + 356,5C + 20,1Si +3,7Cr + 14,6Mo +

Equation 2.6
18,6V + 4,5W + 40,3Nb +26,3Ti +12,7Al + 2,55 + 7,1d™? .

La limite d’élasticité calculée a partir de 1’Equation 2.6 est cependant 40MPa plus faible que la
limite d’élasticité mesurée expérimentalement. En considérant cette équation exacte pour les
matériaux de I’étude, deux raisons peuvent expliquer cette différence :

- La distribution de la taille des grains n’est pas prise en compte par cette équation, seul le
diametre moyen est considéré. La dispersion de la taille de grains peut étre prise en
compte en calculant une limite d’¢élasticité par classe de taille de grains en pondérant par
la probabilité de la classe. Dans ce cas, la limite d’élasticité augmente d’environ 10MPa
par rapport aux calculs précédents et, ceci, pour les trois aciers de 1’étude. Les petits grains
dans la structure sont donc sous-évalués, en réalisant un diamétre moyen, par la présence
de quelques gros grains.

- Les propriétés mécaniques d’un matériau dépendent fortement du taux d’écrouissage de
celui-ci [80] et cet effet n’est pas comptabilisé dans cette équation. En se référant aux
courbes contrainte-déformation des essais de traction, 40MPa équivaut en moyenne a
0,1% de déformation plastique ce qui pourrait correspondre a une déformation induite lors
de I’étape de laminage skin-pass [81] et/ou du planage sous traction des toles [82].

I1.5. Synthese

A TD’issue des caractérisations métallurgique et mécanique des aciers approvisionnés, un certain
nombre de points marquants sont a retenir :

- La microstructure est hétérogéne deés 1’état de réception, pour les toles d’épaisseur 3mm.
La distribution de la taille de grains est trés large avec notamment la présence de gros
grains supérieurs a 40um de diameétre alors que la taille de grains moyenne est de 17um.
L’évolution de la taille de grains dans 1’épaisseur est également hétérogene entre le cceur et
la surface des tdles. Ce phénoméne est directement relié a la présence de ferrite 6 aux joints
de grains. Au contraire, la microstructure des téles en acier 1.4404 1mm est trés homogéne
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avec une taille de grains moyenne plus fine, Dyoy=11,7um et une dispersion de taille de
grains tres resserrée. D’un point de vue microstructural, I’acier 1.4404 1mm présente donc
le meilleur potentiel pour conserver une microstructure homogéne apres un cycle de
soudage par diffusion.

- Larugosité des tbles est faible pour les trois aciers de 1’étude, de 1’ordre de la centaine de
nanometres, ce qui est bénéfique pour le soudage par diffusion. La soudage a 1’état solide
exige en effet des surfaces planes mais s’accommode plutdt bien de rugosités micronigues.
La rugosité des tdles est caractérisée par un profil en creux isolés, plus marqué pour 1’acier
1.4404 2B, ce qui est également bénéfique pour le soudage par diffusion par rapport a un
profil en pics. Par rapport a une surface plane, un profil en creux nécessite cependant un
temps de soudage plus long ce qui peut entrainer des pores aux interfaces. Les creux
peuvent également poser des problémes de lavabilité des surfaces. Afin d’étudier ces deux
points, un état de surface PE (Polissage Electrolytique) va étre réalisé a partir de tdles avec
un état de surface 2B. Le polissage électrolytique permet de diminuer la rugosité et
d’¢éliminer en partie voire complétement le profil en creux. D’un point de vue topologique,
les aciers 1.4404 2R et 1.4404 1mm sont donc pressentis pour avoir une meilleure
soudabilité que I’acier 1.4404 2B.

- La composition chimique de la surface d’une tole avec un état 2R est caractérisée par la
présence d’aluminium qui est connu pour étre néfaste pour I’établissement d’une jonction
soudée-diffusée de « qualité » [83] c’est-a-dire avec un franchissement total des interfaces
par les joints de grains. La présence de nitrures de bore en surface de ces tdles peut
également étre un frein pour la formation de la jonction. Un état de surface de type 2B
semble donc plus favorable au soudage par diffusion puisque la surface est uniguement
composée d’une couche d’oxyde « naturelle » typique et inévitable d’un acier inoxydable
austénitique.

- Les propriétés mécaniques des aciers de 1’étude en traction sont largement supérieures a
la spécification du code RCC-MRx. Cependant au cours du procédé de soudage par
diffusion, les aciers vont subir un traitement thermique a haute température (supérieure a
1000°C) dans le domaine de croissance des grains et la limite d’élasticité va donc diminuer
selon I’Equation 2.6. La température de soudage et le temps de palier doivent donc étre
particuliérement bien choisis afin de garantir les propriétés mécaniques des assemblages.
En considérant uniqguement les spécifications mécaniques auxquelles un matériau doit
répondre dans le domaine du nucléaire, une taille de grains limite peut étre définie. La
concentration en azote a une influence forte sur la tenue mécanique, comme énoncé
auparavant [78,79], la composition chimique de I’acier 316L(N) tel que défini dans le code
RCC-MRXx (voir Tableau 1.2) est donc prise en compte dans ce calcul. En prenant un taux
de ferrite nul et une marge de sécurité de 10MPa sur la limite d’élasticité, la taille de grains
moyenne de I’acier ne doit alors pas dépasser les 80-90um de diameétre. Bien entendu
cette valeur est une estimation et doit étre considérée avec précaution.

La partie suivante s’intéresse a 1’évolution de la microstructure en température afin de déterminer
une température de CIC caractéristique en respectant le critére défini précédemment. Une attention
particuliére est notamment portée sur 1’étude des domaines de température induisant une croissance
anormale des grains dans les aciers de 1’étude. Une revue bibliographique est menée et les mécanismes
de croissances de grains sont présentés auparavant.
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I11. Evolution microstructurale en température : Revue
bibliographique

I11.1. Généralités

L’évolution de la microstructure d’un matériau dépend de sa composition chimique mais aussi de
son histoire thermomécanique, c'est-a-dire de toute la gamme de transformation subie par le matériau
au cours des différentes ¢tapes de fabrication. L’évolution de la microstructure (tailles, formes,
distributions et orientations des grains) se produit lors des différents traitements thermiques via :

- Larestauration,
- Larecristallisation primaire,
- La croissance normale ou anormale.

La restauration correspond a un retour particl du matériau a 1’état qu’il avait avant la
déformation. Au cours de ce stade, il n’y a pas création de nouveaux grains, mais seulement réduction
et réarrangement des défauts de structure comme les lacunes et dislocations [84]. L’orientation
cristallographique globale ne change guére aprés 1’étape de restauration, elle coincide pratiquement
avec la texture initiale imposée par la déformation. La restauration est généralement classée dans les
étapes de recristallisation, bien qu’elle n’en fasse pas réellement partie. C’est un phénomeéne qui peut
préceder ou se produire en parallele avec la recristallisation. Le développement de nouveaux grains se
caractérise lors de 1I’étape de recristallisation, appelée souvent recristallisation primaire. Ensuite, lors
de la croissance normale, certains des nouveaux grains peuvent alors croitre aux dépens de leurs
voisins. A chaque instant tous les grains ont une taille voisine. Certains grains, plus aptes a grossir que
d’autres, vont avoir une croissance exagérée par rapport a leurs voisins : ¢’est la croissance anormale.

I11.2. Migration des joints de grains

111.2.1. Pression motrice

Un joint de grains est ’interface entre deux cristaux de méme nature désorientés d’un angle 6,
Figure 2.20. Dans le cas d’un métal pur, la vitesse de migration V d’un joint de grains est décrite selon
’Equation 2.7 [84].

V=mPn Equation 2.7
avec m la mobilité du joint de grains, P la pression motrice (pression capillaire liée a la courbure

locale) et n la normale au joint de grains. La mobilité des joints de grains est sensible, d’une part, aux

parameétres thermodynamiques, tels que la température et, d’autre part, aux caracteres intrinséques du
joint de grains. Elle est décrite selon une loi exponentielle d’activation thermique de type Arrhenius,
Equation 2.8 [84].

- _boD, exp(_ Qb]

kT RT Equation 2.8

avec b le vecteur de Burgers, ¢ 1’épaisseur du joint de grain, Dy le facteur pré-exponentiel de la
diffusion, Q, I’énergie d’activation apparente, k la constante de Boltzmann, R la constante des gaz
parfaits et T la température.
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Figure 2.20 : Représentation 2D d’un joint de grains désorienté d’un angle 6 pour une structure
cubique simple [84].

Les principales sources de pression motrice pour la migration des joints de grains sont récapitulées
dans le Tableau 2.9. Ces différentes sources d’énergie permettent la réduction de 1’énergie totale du
systeme par la migration des joints de grains.

Source Equation Exemple de valeur des paramétres Pression .
motrice estimée

Déformation 1 p = densité de dislocations ~10"°m2
stockée dans P = = pub* ub® _ . . . -8 10 MPa

les grains 2 =~ = énergie des dislocations ~10°J/m

. y = énergie d’un joint de grain ~ 0,8J/m? 2
- - ) 8.10° MPa
Joints de pP= y®-D R = rayon d’un joint de grain ~10°m

rains . . . 2D
: R D = Dimension du systéeme (2D)

Ay* = énergie de surface entre deux
grains voisins ~0,5J/m2 1.10° MPa

d = épaisseur de 1’échantillon ~10°m

Energie de p 24y*
surface T d

C i T, (>T,) température de traitement
23}%%’:” P = R(Ty — Ty)cylnc, thermique (5% Ag dans Cu a 300°C) 6.10° MPa
C, = concentration = solubilité max. a T,

Tableau 2.9 : Tableau récapitulatif des sources de pression motrice pour la migration des joints de
grains [85].

Dans le cas d’un acier déformé, cas du processus de recristallisation par exemple, la pression
motrice a considérer pour la migration des joints de grains est la différence de densité de dislocations
entre deux grains adjacents, celle-ci étant trés importante (environ 10MPa pour I’exemple cité dans le
Tableau 2.9). Le joint migre alors du grain le moins déformé vers le grain qui présente la densité de
dislocations la plus élevée. Dans le cas de la croissance de grains par capillarité, 1’énergie du systéme
est minimisée par la migration des joints de grains vers leurs centres de courbure, d’aprés 1I’équation
de Laplace (deuxieme ligne du Tableau 2.9). La matiere est en compression lorsque le grain a une
surface convexe alors que le grain voisin est en traction avec une surface concave. Le gradient de
pression modifie I’équilibre chimique et entraine un flux de matiére a travers le joint du grain ayant
une surface concave vers le grain ayant une surface convexe. Au fur et a mesure que la taille des
grains augmente, la pression motrice a tendance & diminuer et la croissance a ralentir. Dans le cadre de

59




Chapitre 2 : Présentation des matériaux de [’étude et de leur évolution en température

cette étude, les autres sources de pression motrice ne sont pas a considérer car leurs effets sont soit
négligeables soit non présents. Par exemple, une pression motrice par une différence de composition
chimique n’est pas envisageable puisque seules des jonctions homogenes sont réalisées (assemblage
de tdles de méme nature).

Les joints de grains dans un matériau se distinguent selon deux grandes catégories : les joints de
faible et de forte désorientations. La frontiere communément reconnue entre ces deux types de joints
de grains correspond a un angle de 15° [86,87]. De maniére générale, les joints de grains de forte
désorientation ont une mobilité plus grande que les joints de grains de faible désorientation, Figure
2.21 (a). L énergie d’activation associée aux joints de grains de faible désorientation est de 1’ordre de
celle des mécanismes d’autodiffusion alors qu’elle est proche de celle de la diffusion par les joints de
grains pour les joints de grains de forte désorientation [87]. Certains joints « spéciaux » possedent
cependant une énergie plus faible comme une macle cohérente X3 ou un joint X11, Figure 2.21 (b).
Selon le type de joint de grains, I’énergie qui en résulte peut donc étre trés différente, Tableau 2.10.

Joints de grains de forte Plan de macle Plan de macle
désorientation cohérente incohérente
0,835 0,019 0,209

Tableau 2.10 : Energies d’un joint de grains (J/m?) d’un acier 304 d’aprés les travaux de Murr cités
par Humphreys et Hatherly [84].
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Figure 2.21 : Effet de la température et de I’angle de désorientation sur la mobilité des joints de grains
dans un cristal d’Al-0,05% Si [88] () et énergie des joints de grains (mJ/m?) symétriques de
I’aluminium en fonction de ’angle de désorientation 6 autour de 1’axe <110> [89] (b).

111.2.2. Pression de trainage

La migration des joints de grains peut étre freinée voire bloquée par la présence d’une phase
minoritaire et/ou des éléments d’alliages en solution solide [84]. Ces facteurs exercent une pression de
trainage sur la migration des joints de grains. L’Equation 2.7 peut alors s’écrire selon I’Equation 2.9
en ajoutant le terme P, qui est la somme des pressions de trainage. La présence d’une pression de
trainage ralentit la vitesse de migration des joints de grains voire la stoppe lorsque P=P.

V =m(P—-PR)n Equation 2.9
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I11.2.2.1. Particules de phase minoritaire

La présence d’une phase minoritaire dans 1’alliage peut géner la migration des joints de grains
dans la matrice. En effet, lorsqu’un joint de grains intercepte une particule, celle-ci exerce une
pression de trainage ou d’épinglage P, qui s’oppose a la pression de migration P du joint. Ce
phénomene est connu sous le nom d’effet Zener. La migration des joints de grains est alors controlée
par la vitesse de migration des particules les plus lentes lorsque les particules sont stables.

L’ampleur de ce phénoméne dépend de la nature et de la forme des particules. Par exemple, des
particules stables de forme cubique (cas d’un nitrure de titane) sont plus efficaces que des particules
sphériques pour retarder la croissance de grains. L’épinglage est aussi plus efficace si les particules
sont cohérentes, la force de trainage étant deux fois plus importante [84]. Dans le cas de particules
incohérentes de forme sphériques distribuées aléatoirement dans la matrice, la pression d’épinglage P,
sur un joint de grain plan s’écrit selon I’Equation 2.10 [84].

3F,y .
P, = Tor Equation 2.10

avec F, la fraction volumique des particules, r le rayon des particules et y 1’énergie des joints de grains.
La pression de trainage est donc d’autant plus importante que la fraction volumique des particules est
importante et que le rayon des particules est petit.

I11.2.2.2. Effet des éléments en solution solide

Des éléments en solution solide peuvent avoir un impact fort sur la vitesse de migration des joints
de grains, une faible quantité d’impuretés pouvant réduire la mobilité de plusieurs ordres de grandeur,
Figure 2.23. Pour de faibles concentrations de soluté, la mobilité des joints de grains est indépendante
de cette derniére. Au contraire, pour une forte concentration de soluté, la vitesse de migration des
joints de grains diminue linéairement en fonction de 1’augmentation de celle-ci. La migration des
joints de grains est alors contrdlée par la vitesse de diffusion des atomes du soluté dans la matrice.
L’effet de soluté dans la matrice diminue lorsque la température augmente.

o—_Cu
10" _."g_";_ e----Mg
growth-type 1
10 F
"to annealing
S 105 LL at 132°C
> growth-type 2
10.r P ‘.‘g
transitio(r:\ Transilii? R
region region ~
i Lt gjen ( U)l egion (Mg) |
0.1 1 10 100 1000

Atomic concentration - 10°®

Figure 2.22 : Influence de 1’addition de cuivre et de magnésium sur la vitesse de migration des
nouveaux grains dans de I’aluminium déformé d’apreés les travaux de Frois et Dimitrov Cités par
Humphreys et Hatherly [84].
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I11.3. Recristallisation primaire

La recristallisation primaire est caractérisée par 1’apparition de nouveaux grains qui se
développent aux dépens de la matrice déformée. L’énergie nécessaire a la recristallisation primaire est
fournie par les nombreux défauts réticulaires et, en particulier, les dislocations qui persistent dans un
métal écroui malgré la restauration préalable. La pression motrice est alors trés élevée (voir Tableau
2.9). Les lois de la recristallisation primaire peuvent étre résumées comme sulit :

- Elle ne se produit qu’aprés une certaine déformation minimale, dite écrouissage critique,

- La température de recristallisation est d’autant plus élevée que la déformation est plus
faible,

- La taille finale des grains recristallisés d, est d’autant plus petite que la déformation ¢ est
importante (Equation 2.11 ol A est une constante et Figure 2.23),

- Les nouveaux grains vont croitre aux dépens des grains déformes,

- Latempérature de recristallisation est d’autant plus basse que la pureté du métal est élevée.

d =As" avec n=-1 Equation 2.11

1 : :
01 O TE ol G

Figure 2.23 : Influence de la déformation sur la taille de grains recristallisés a 900°C d’un acier 316L
[13].

I11.4. Croissance normale

Le premier modele a été développé par Burke et Turnbull [90] en établissant trois principales
hypothéses :

- La pression motrice pour la croissance de grains est proportionnelle au rayon de courbure
moyen du joint de grain (1/R), avec R le rayon équivalent du grain. Le systeme tend a
réduire son énergie par réduction de I’aire totale des joints de grains qui migrent vers leur
centre de courbure.

- L’énergie des joints y et la mobilité m des joints de grains sont isotropes et uniformes. La
position d’équilibre d’un point triple forme alors des angles de 120°.

- La vitesse de déplacement des joints de grains est proportionnelle a la pression motrice
pour la croissance de grains.

Ces hypothéses permettent d’établir la cinétique de croissance de grains selon I’Equation 2.12.
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—2 =2 1
R —Ro= —Em}/t Equation 2.12

ol R et stont le rayon moyen des grains a I’instant t et a 1’état initial respectivement et t le temps.

L’analyse de Burke et Turnbull ne s’avére cependant pas totalement exacte puisque celle-ci ne
prend pas en compte les aspects géométrique et topologique de la microstructure. Pour une structure
en 2D, la seule configuration stable qui peut remplir les conditions d’équilibre des points triples et
d’arrangement dans I’espace est un réseau de grains de forme hexagonale, Figure 2.24. Par exemple, si
un grain polygonal & cing faces est insére, alors un grain a sept faces est également présent afin de
conserver le nombre moyen de faces par grain a six, Figure 2.25 (a). L’équilibre des tensions
interfaciales des joints de grains impose une forme convexe pour le petit grain. La migration des joints
de grains se produit alors en direction du centre de courbure du joint afin de réduire 1’aire des joints de
grains, Figure 2.25 (b-f). Généralement, un grain qui possede plus de six faces va avoir tendance a
grossir car les joints de grains sont concaves alors qu’un grain avec moins de six faces aura tendance a
rétrécir voire disparaitre. En moyenne, la croissance des gros grains est donc favorisée aux dépens des
petits grains.

Figure 2.24 : Arrangement stable 2D de grains de forme hexagonale.

a8

(a) (b) (©

(d (e) ®

Figure 2.25 : Diagramme schematique de la croissance de grains en 2D [91]. Les signes (=), (+) et (-)
se rapportent respectivement a un grain stable, en croissance et en décroissance.

La croissance des grains en 2D se produit selon deux processus topologiques fondamentaux :
I’échange de voisins et la disparition d’un grain. L’échange de voisins se produit lorsque deux
sommets (deux points triples) se rencontrent le long d’un joint de grains, puis se séparent dans une
direction perpendiculaire, Figure 2.26 (a). La disparition d’un grain se produit lorsque trois sommets
Voisins entre eux se rencontrent pour former un seul sommet, Figure 2.26 (b).
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Figure 2.26 : Processus topologiques en croissance des grains en 2D : échange de voisins (a) et
disparition d’un grain triangulaire (b) [85].

A partir de ces considérations topologiques, Von Neumann [92] et Mullins [93] ont proposé
I’Equation 2.13, cette derniére donnant la croissance en 2D d’un grain d’aire A avec N c6tés et avec C
une constante qui dépend du matériau.

%z(N -6)C Equation 2.13

dt
Sur la base de cette loi, Hillert [91] puis Abbruzzese et al. [94-96] ont proposé un modele 2D a
champ moyen prenant en compte les aspects statistiques et topologiques, Equation 2.14.

11 Equation 2.14
Vo= pmy| ==
=/ }/[R Rij

Dans ce modele, la structure est discrétisée en famille de grains avec I’indice i, V;est la vitesse de
migration des joints de grains de la famille i, R est le rayon moyen des grains et 4 est une constante
valant 0,5 en 2D et 1 en 3D. L’effet des grains voisins est pris en compte par le terme 1/R. Le
comportement en croissance des grains selon une famille i peut étre analysé par un histogramme,
Figure 2.27. L’interaction entre les différentes familles est directement prise en compte alors que dans
I’analyse de Burke et Turnbull cette interaction a été ignorée et la cinétique de croissance de grains est
seulement caractérisée par la taille de grains moyenne.

T u R, <R,

(Pf ﬂ_ ] i Ri > Rcr
| /

i Rcr i R, —

Figure 2.27 : Distribution de la taille de grains selon la modéle d’ Abbruzzese et al. [96]. Exemple de
I’évolution d’une famille de taille de grains pour les cas Ry < R et Rj> R
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I11.5. Croissance anormale

La particularité de certains alliages dont les aciers de type 316 [97,98] est la présence de
croissance dite «anormale » de certains grains selon la température de traitement thermique. La
croissance anormale est une croissance soudaine et rapide d’une minorité de grains.

La présence d’un gros grain dans une structure dite « normale », avec une mobilité et une énergie
de joint de grain constante, n’est pas une condition suffisante pour permettre 1’apparition de la
croissance anormale [99,100]. La croissance anormale des grains peut seulement apparaitre lorsque la
croissance normale est inhibée. Les principales causes sont :

- La présence d’une phase minoritaire,

- Laprésence d’un écrouissage local,

- Laprésence d’une texture,

- L’énergie de surface dans le cas de toles minces.

La condition pour les toles minces est valable uniquement lorsque la taille de grains est de 1’ordre
de grandeur de la plus faible dimension de 1’échantillon (de une a trois fois I’épaisseur d’une tole par
exemple). Ce cas n’est pas développé par la suite puisque les épaisseurs des toles de I’étude (3 et Imm

d’épaisseur) sont suffisamment importantes par rapport a la taille des grains pour s’affranchir de cet
effet.

I11.5.1. Phase minoritaire

L’apparition de la croissance anormale en présence d’une phase minoritaire a été étudiée
expérimentalement dans un acier 1.4970 (15Cr-15Ni-1,2-Mo-Ti-B) [101,102]. Trois domaines

distincts de croissance ont alors été établis selon la température et la durée du traitement thermique,
Figure 2.28.
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Figure 2.28 : Diagramme TTT d’un acier 1.4970 montrant trois domaines distincts de croissance de

grains [101]. Sans croissance de grains (o), croissance de grains anormale (@) et croissance de grains
normale (0).

Pour une température inférieure a 1050°C, aucune croissance n’est observée car la pression de
trainage des particules de la phase minoritaire (M3Cq et [Tip92M00 5] C) sur les joints de grain est plus
importante que la pression de migration par capillarit¢ (voir Equation 2.9). Au-dela de cette
température, ces particules commencent & se dissoudre ce qui engendre une hétérogénéité de la
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dispersion des particules au niveau des joints de grains et certains grains peuvent alors grossir
anormalement au détriment de leurs voisins. Des études par simulation de I’effet des particules sur la
croissance des grains montrent effectivement que la dissolution doit seulement étre partielle afin
d’observer I’apparition de la croissance anormale [99,103]. L’hétérogénéité de la dispersion des
particules peut également provenir d’une précipitation préférentielle lors du procédé de fabrication de
I’acier. Au-dessus de 1250°C, une croissance normale peut finalement avoir lieu puisque la totalité des
particules est dissoute.

111.5.2. Ecrouissage local

L’influence d’une faible déformation a froid sur la taille de grains moyenne lors d’un traitement
thermique ultérieur a été montrée pour le fer pur dans les années 1980 [104-107]. Comme illustré
précedemment, trois domaines de croissance de grains sont observes, Figure 2.29 (a,b) :

- Une croissance généralisée mais celle-ci reste faible,

- Une cinétique de croissance des grains rapide correspondant a I’apparition de la croissance
anormale des grains, ce domaine apparaissant d’autant plus t6t que la déformation est
importante,

- Lacroissance des grains se stabilise finalement a une valeur limite.

v r— P | T T I | | |
1000 s © 690°C 4 I S T
D0 s M— _T_ £ o 680°C > :
i 2 | a 664°C /7 |
3 L
i | 5 00— : Elongated ~ 10% |-
; —— E A == 1
? A, g | | !
3 00— ———1]
: 1 F ! 1 & T
:_‘, 500 Undeformed = . Elongated ~ 5% ; '
' .
I ] 1 = o T 1
s ! =t g |
N | | og— L, 4  S— l ! -
m[f* - e T l - : 1
i LA | - ! 1 + i i - ! | | 1 J
Nt . B s s l,,o s 02 s 02 s 02 s 0
Annealing time ,min Anncaling time ,min

Figure 2.29 : Influence de la déformation a froid entre 2 et 10% sur la taille de grains moyenne pour
un fer pur [106].

Plus récemment, lors d’une étude sur I’ingénierie des joints de grains d’un acier 316, une
croissance anormale des grains a également été observée aprés une déformation a froid de 3% [108].
Une déformation trop importante de la structure peut conduire a contrario a une microstructure
homogeéne a gros grains puisgque 1’ensemble des grains ont subi un écrouissage équivalent quelle que
soit leur orientation cristallographique [109,110]. L’apparition de la croissance anormale dans un acier
déformé est donc liée a une hétérogénéité d’écrouissage entre les grains. La croissance des grains est
alors gouvernée par la différence d’énergie stockée dans les grains et non par la courbure des joints de
grains (voir Tableau 2.9). On parle alors de migration des joints de grains induite par la déformation,
la SIBM en anglais (Strain Induced Boundary Migration).

111.5.1. Texture

En présence d’une texture prononcée, la majorité des joints de grains a une faible désorientation,
donc une faible énergie y [86] (voir Tableau 2.9), ce qui rend leur déplacement plus difficile par
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rapport aux joints de grains avec une forte désorientation. Ces grains peuvent alors croitre de fagon
anormale aux dépens des grains ayant une plus faible énergie de joints de grains [111-113]. Ce type de
croissance engendre une modification importante de la texture puisque seuls les grains avec une forte
désorientation ont grossi. Au contraire, lors de la croissance normale, la texture reste pratiquement
inchangée par rapport a la texture obtenue aprés la recristallisation. Dans certains cas, le
développement d’une texture préférenticlle est recherchée notamment dans les alliages Fe-3%Si afin
d’augmenter les propriétés magnétiques [84].

L’apparition de la croissance anormale par un seul effet de texture est cependant peu courante et
elle est souvent couplée a un autre mécanisme comme la présence d’une phase minoritaire pour les
alliages Fe-3%Si [114].

IVV. Evolution microstructurale en température : Résultats
experimentaux

Cette étude s’est focalisée sur 1I’évolution de la microstructure en volume lors de traitements
thermiques et plus particulierement sur 1’évolution de la taille des grains. L’évolution de la ferrite d et
des inclusions au cours de ces traitements thermiques sont également étudiées afin de déterminer leurs
influences sur la croissance des grains.

IV.1. Evolution de la taille de grains

Des traitements thermiques dans un four sous vide primaire (10 mbar) ont été réalisés entre
1010°C et 1130°C pour des durées de maintien comprises entre 15min et 12h. Le four permet de sortir
les échantillons a chaud automatiquement et donc d’effectuer une trempe a I’air. Lorsque 1’échantillon
est sorti du four, une température de 500°C est atteinte au bout de 10min quelle que soit la température
du traitement thermique. La vitesse de refroidissement est donc suffisamment rapide, 5000°C/h pour
une température de 1000°C par exemple, pour éviter tout risque de précipitation de carbures de
chrome My3Cs (voir Figure 1.3). La montée en température est rapide, 600°C/h, afin de limiter la
croissance des grains au cours du chauffage. L’influence de la rampe de chauffage sur la
microstructure est discutée dans la partie suivante. La température se stabilise au palier de traitement
thermique au bout de 15min ce qui correspond au premier point de mesure. L’étude de la croissance de
grains est uniquement réalisée sur le matériau de référence, I’acier 1.4404 2B.

Aprés assemblage par CIC, seules les informations relatives a la microstructure dans 1’épaisseur
des tbles sont accessibles. Les analyses sont donc réalisées dans le plan ST-TC afin de pouvoir les
confronter par la suite avec les résultats obtenus aprés assemblage par CIC. Toutefois, des analyses ont
également été menées dans le plan SL-ST et les conclusions exposées ci-dessous sont similaires. Le
protocole expérimental est identique & celui des mesures de la taille de grains a 1’état de réception. Un
critére sur la taille de grains est néanmoins utilisé afin de mettre en évidence la présence de croissance
anormale des grains et de la quantifier. Selon la théorie d’Hillert [91], il y a croissance anormale
lorsque le diamétre d’un grain est deux fois plus grand que la moyenne. En considérant ce critere, la
microstructure a 1’état de réception de I’acier 1.4404 2B présente déja une aire de croissance anormale
(fraction surfacique des grains anormaux), notée A, de 23+2%. Afin de définir 1’état de réception
comme 1’état de référence, le critére d’apparition de la croissance anormale est modifié afin d’obtenir
une aire de croissance anormale initiale proche de zéro. Pour cette étude, le critere est de trois fois le

67



Chapitre 2 : Présentation des matériaux de [’étude et de leur évolution en température

diamétre moyen des grains ce qui correspond a une aire de croissance anormale des grains de 4+2% a
I’état de réception. Certains auteurs utilisent également la distribution de la taille de grains pour
détecter I’apparition de la croissance anormale [97,115]. Ils considerent la croissance anormale des
grains apparue lorsque la largeur de la distribution de la taille de grains a doublé par rapport au
traitement thermique précédent. Dans ce cas, il n’est toutefois pas possible de la quantifier.

Les résultats sont compilés en diagrammes iso-valeurs de taille de grains moyenne et d’aire de
croissance anormale des grains en fonction de la température et du temps de maintien, Figure 2.30
(a,b). Les courbes iso-valeurs sont obtenues par régression a partir des points expérimentaux, 18 points
au total. Ces diagrammes permettent de déterminer les différents régimes de croissance de grains et
trois régimes sont identifiés comme dans les travaux illustrés précédemment [101,106]. Le nombre de
points reste cependant limité pour le domaine de température et de temps considérés. Certaines limites
sont donc a prendre avec précaution et ces diagrammes doivent uniquement étre utilisés afin d’obtenir
une estimation de la taille de grains et de 1’aire de croissance anormale des grains et non des valeurs
exactes.
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Figure 2.30 : Courbes iso-valeurs de la taille de grains moyenne Do, €n micromeétre (a) et de I’aire de
croissance anormale Ay, en pourcent (b) dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B. Ces diagrammes
sont obtenus & partir de 18 essais (points jaunes).

1050

68



Chapitre 2 : Présentation des matériaux de [’étude et de leur évolution en température

A faible température et pour des temps de maintien courts, typiquement 1010°C/1h, la croissance
des grains est faible voire nulle, Figure 2.31 (a). La température est trop faible ou le temps de maintien
n’est pas assez long pour permettre la croissance des grains.

Lorsque la température augmente et/ou la durée de maintien est prolongée, une croissance rapide
des grains est observée. Cette croissance est associée a 1’apparition de la croissance anormale dans
I’acier. L’augmentation de la température ou du temps de maintien permet seulement d’activer la
croissance de certains grains. Ces grains grossissent alors anormalement aux dépens de leurs voisins.
Les conditions d’apparition de la croissance anormale dans 1’acier sont étudiées dans la partie
suivante. La croissance anormale est d’autant plus marquée que la température du traitement
thermique est faible. Un traitement thermique de 1010°C/8h entraine une aire de croissance anormale
des grains supérieure a 40% avec une taille de grains moyenne de 53um, Figure 2.31 (b). Dans ce cas,
la microstructure est caractérisée par une distribution trés large de la taille de grains avec la présence
de trés gros grains, supérieurs a 300um, et de petits grains d’environ 40um, Figure 2.32. Une
augmentation de la température, typiquement un traitement thermique de 1050°C/3h, entraine
également une croissance anormale des grains mais celle-ci est moins marquée que précédemment,
Figure 2.31 (c). Lorsque le traitement thermique est ensuite prolongé dans le domaine de croissance de
grains anormale, 1010-1070°C, une homogénéisation de la microstructure est finalement obtenue
lorsque les petits grains sont consommeés par les plus gros. La croissance anormale des grains est donc
un phénomene transitoire [96].

Doy =18,220 2um Dyios = 53,240.5pm
Ap=23+12% A =42,1+3,5%

Dyoy= 61,1:1,9um Dyyoy = 88,11,5um
Ay = 24,545,5% B A= 4,1£2,4%

Figure 2.31 : Observations au MO dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B apres un traitement
thermique de 1010°C/1h (a), 1010°C/8h (b), 1050°C/3h (c) et 1100°C/3h (d).
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Finalement, a une température élevée (supérieure a 1090°C), une croissance généralisée des grains
est observée avec 1’obtention d’une microstructure homogéne, Figure 2.31 (d). La température est
suffisamment élevée pour éviter toutes les causes d’inhibition de la croissance normale des grains.
Dans ce domaine de température, la cinétique de croissance de grains est trés rapide dans les premiers
stades de croissance. Pour un traitement thermique de 1100°C/3h, seulement 15min sont nécessaires
pour atteindre 70% de la taille de grains finale puis la croissance se stabilise finalement pour atteindre
une taille de grains limite de 90um pour les temps de maintien considérés. Quelques gros grains sont
cependant encore observés, Figure 2.32, mais leur présence doit étre associée a I’hétérogénéité de
microstructure de I’acier a 1’état de réception et non a une croissance anormale. La microstructure est
également caractérisée par la présence importante de plans de macles d’origine thermique.

12
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Figure 2.32 : Fraction surfacique des grains dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B aprés des
traitements thermiques a 1010°C/8h ou a 1100°C/3h.

IV.2. Loi de croissance de grains

Ces données expérimentales sont analysées selon les deux modéles a champ moyen présentés dans
la partie 111.4 de ce chapitre. Le premier modéle testé est le modéle de Burke et Turnbull [90]. Pour
vérifier la cohérence entre les résultats expérimentaux et ce modéle, les courbes

log(R” —Ro) = f (log(t)) sont tracées pour chaque température. La validité du modele est vérifiée si la
pente p de I’Equation 2.15 est égale & 1.

—2 —2 1

R —Ro =§m}/tp Equation 2.15
Cette loi permet d’ajuster correctement tous les points expérimentaux avec un coefficient de

corrélation de la régression linéaire proche de 1 sauf pour une température de 1090°C, Tableau 2.11.

La pente est cependant trés dépendante de la température et ce modéle n’est vérifié que pour une

température de 1050°C.
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T (°C) 1010 1050 1090 1130
Rz * 0,96 0,93 0,77 0,95
Pente (p) 1,94 1,05 0,42 0,28

Tableau 2.11 : Traitement des points expérimentaux selon le modele de Burke et Turnbull. (*)
Coefficient de corrélation de la régression linéaire.

11 a en effet été montré qu’expérimentalement 1’exposant 2 dans la loi de Burke et Turnbull n’est
pas constant et varie selon le matériau et la température [84]. D’une fagon plus générale, 1’Equation
2.12 s’écrit donc sous la forme de I’Equation 2.16 méme si aucune justification théorique n’a été
apportee.

R" - Ro =%myt Equation 2.16

Cette loi permet d’ajuster correctement tous les points expérimentaux et une forte dépendance en
température de I’exposant n est observée, Figure 2.33. Les valeurs calculées sont cependant tres
différentes de I’étude de Mizera et al. [97]. Afin de Vérifier la validité de ces calculs, la mobilité m des
joints de grains est calculée a partir de 1’Equation 2.16 en prenant 1’énergie y des joints de grains égale
a 0,6J/m?. Cette valeur correspond a une énergie de joint de grains standard d’un acier austénitique
[84]. Les valeurs de mobilité calculées n’ont aucune signification physique et I’évolution en
température est de plus aberrante. La mobilité des joints de grains diminue lorsque la température
augmente or, normalement, I’inverse se produit puisque la mobilité suit une loi d’Arrhenius. Le
modele de Burke et Turnbull n’est donc pas valide pour le matériau de 1’étude.
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6 —+—Mizera et al. [97]
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Figure 2.33 : Dépendance en température de 1’exposant « n » de I’Equation 2.16 des résultats de cette
étude et de I’étude de Mizera et al. [97] sur un acier 316L forgé.

Le deuxiéme modéle testé est le modéle d’Abbruzzese et al. [94-96] qui devrait étre plus
représentatif de la microstructure puisque celui-ci prend en compte I’interaction des grains entre eux.
Ce modele est effectivement en trés bon accord avec des résultats obtenus par une approche champ
complet sur un acier 304L dans des conditions idéales (mobilité et énergie des joints de grains
isotropes et sans effet Zener) [92]. Le protocole d’analyse des données selon ce modéle et les résultats
sont détaillés dans 1I’Annexe C.
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La mobilit¢é des joints de grains est ajustée afin de minimiser 1’erreur entre les résultats
expérimentaux et numériques. Les calculs sont réalisés a partir d’une distribution de taille de grains
initiale et les résultats sont traités par couple température/temps. La validité du modéle est vérifiée si
les valeurs de mobilité m des joints de grains obtenues sont constantes pour une température donnée.
Une variation importante en fonction du temps de palier est cependant observée, Figure 2.34. De plus,
I’erreur est importante entre les résultats expérimentaux et numériques, Annexe C. Pour les matériaux
de I’étude, le modéle d’Abbruzzese ne permet pas de décrire correctement la croissance des grains a
partir d’une distribution initiale de taille de grains. Ceci laisse donc penser, par comparaison avec les
travaux de thése de Cruz Fabiano [92], qu’il existe un ou des effets inhibant la croissance normale des
grains. Ce point est traité dans la partie suivante. A noter toutefois que contrairement au modéle de
Burke et Turnbull, ’ordre de grandeur des valeurs de mobilité est correct et leur évolution en
température est également cohérente avec une loi d’ Arrhenius.
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Figure 2.34 : Evolution de la valeur de la mobilité des joints de grains optimisée selon le modéle
d’ Abbruzzese en fonction de la température. Les traits en pointillés correspondent a la valeur de la
mobilité des joints de grains obtenue en optimisant directement tous les résultats expérimentaux pour
une température donnée.

IV.3. Etude de la croissance anormale des grains

1V.3.1. Croissance anormale dans les aciers 1.4404

La croissance anormale est étudiée pour deux couples température/temps caractéristiques du
domaine de croissance anormale des grains : 1010°C/12h et 1050°C/3h. Ces analyses sont réalisées
pour les trois aciers de 1’étude, Tableau 2.12. Une différence notable de microstructure (taille de grains
moyenne et aire de croissance anormale) est constatée selon la nuance d’acier. L’aire de croissance
anormale est importante pour les aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R par rapport a I’acier 1.4404 1mm pour
lequel I’aire de croissance anormale est inférieure a 10% dans les deux cas. Une différence
significative est également observée entre les aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R, la croissance anormale
étant environ deux fois plus importante pour le premier.
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Acier Brut 1010°C/12h 1050°C/3h
Doy (HM) | Dimoy (M) | Ay (%0) Dinoy (MM) | Agp (%)
1.44042B | 16,8402 | 74,36,1 39,5+2,9 61,1+1,9 24,5455
14404 2R | 165+0,2 | 658+2,4 21,916 60,4+0,5 14,7+3,2
1.4404 1mm | 11,7404 | 40,2+4,1 9,6+2,1 40,6+1,8 6,7+3,2

Tableau 2.12 : Taille de grains moyenne et aire de croissance anormale pour un traitement thermique
de 1010°C/12h et 1050°C/3h selon la nuance d’acier dans le plan ST-TC.

Une aire de croissance anormale globale ne permet pas de révéler une éventuelle hétérogénéité de
microstructure dans 1’épaisseur des tdles. L’évolution de 1’aire de croissance anormale des grains dans
la section ST-TC est alors tracée, Figure 2.35 (a,b). Pour un traitement thermique de 1010°C/12h, la
surface des tbles est caractérisée par la présence de trés gros grains alors qu’au cceur des toles il y a
coexistence de gros grains et de petits grains, Figure 2.35 (c,d). Pour un traitement thermique de
1050°C/3h, la croissance anormale est moins prononcée mais le profil est similaire au cas précédent.
Dans les deux cas, la croissance anormale est plus marquée pour I’acier 1.4404 2B. La microstructure
étant trés hétérogéne pour cet acier, une trés forte dispersion de résultats est obtenue selon les zones
analysées. La microstructure de ’acier 1.4404 2R peut étre considérée comme « homogeéne » pour un
traitement thermique de 1050°C/3h en tenant compte des incertitudes de mesure.

IV.3.1. Facteurs d’apparition de la croissance anormale

Les conditions d’apparition de la croissance anormale sont passées en revue afin d’expliquer le
comportement en température des aciers de 1’étude. L’hétérogénéité en taille des grains a I’état de
réception, la présence de phases minoritaires (ferrite 8, inclusions) et I’effet d’un écrouissage résiduel
de surface (skin-pass, planage sous traction) sont discutés. L’influence d’une texture sur I’apparition
de la croissance anormale est écartée puisqu’il a ét¢ montré que ’acier 1.4404 2B est faiblement
texturé (voir Figure 2.11).

Hétérogénéité de la taille de grains

Une hétérogénéité de la taille de grains a I’état de réception n’est pas un facteur prépondérant pour
la croissance anormale des grains [92]. Une structure bimodale a I’état de départ va, en effet,
naturellement évoluer vers une distribution monomodale a condition qu’aucun facteur inhibant la
croissance normale des grains ne soit présent, Figure 2.36 (a-c). Cependant, si le temps de maintien en
température n’est pas suffisamment long pour permettre une homogénéisation de la microstructure, la
structure peut alors conserver les traces de 1’hétérogénéité de 1’état de départ, Figure 2.36 (a,b). Cela
pourrait étre une explication pour les aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R puisque lorsque le temps de
maintien est prolongé dans un domaine de croissance anormale, la microstructure tend effectivement a
s’homogénéiser. Cette hypothése semble se confirmer en observant le comportement en température
de I’acier 1.4404 1mm. Cet acier possede effectivement une microstructure homogene a I’état de
réception (voir Figure 2.10) et aucune croissance anormale de grains n’a été observée pour cet acier au
cours des traitements thermiques.
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Figure 2.35 : Distribution de la taille de grains dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B et 1.4404 2R
apres les traitements thermiques a 1010°C/12h (a) et a 1050°C/ 3h (b) et les observations au MO
associées pour les aciers 1.4404 2B (c) et 1.4404 2R (d).
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Figure 2.36 : Distribution de la taille de grains d’un acier 304L a t=4min (a), t=73min (b) et t=180min
(¢) d’une structure bimodale a 1050°C [92].

Malgré une évolution de taille de grains identique a I’état de réception pour les aciers 1.4404 2B et
1.4404 2R, le comportement en température de ces deux aciers est cependant différent, Tableau 2.12.
L hétérogénéité de la taille de grains a 1’état de réception ne peut donc pas expliquer, ou en tout cas
pas a elle seule, la croissance anormale des grains dans les aciers de I’étude. De plus, si c¢’était le cas,
le modéle d’Abbruzzese devrait étre en meilleure adéquation avec les résultats expérimentaux. La
présence d’une phase minoritaire exercant une pression de trainage sur certains joints de grains et/ou
un écrouissage résiduel de surface sont également des facteurs pour obtenir de la croissance anormale.

Phases minoritaires

Les phases minoritaires observées dans les aciers de 1’étude qui sont susceptibles d’entrainer une
croissance anormale des grains, sont la ferrite & et les inclusions d’aluminosilicates. Au cours des
traitements thermiques, ces particules peuvent géner le déplacement des joints de grains (pression de
trainage) entrainant une croissance anormale de certains grains.

L’acier 1.4404 2B présente, par rapport aux deux autres aciers de 1’étude, une proportion de ferrite
d plus importante ce qui pourrait expliquer la différence de microstructure constatée. Pour les
températures de traitement thermique considérées la dissolution de la ferrite 6 est cependant trés
rapide, Tableau 2.13 et aucune corrélation n’est observée entre 1’apparition de la croissance anormale
des grains et la présence de ferrite 8, puisque de trés gros grains apparaissent en surface, hors de la
zone riche en ferrite & (voir Figure 2.35). La structure de 1’acier conserve néanmoins les traces de la
ferrite 6 méme apres un traitement thermique de 1010°C/3h, Figure 2.37 (a).
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Etat Brut 1010°C/15min 1010°C/1h 1050°C/15min
Taux de
ferrite & (%) 2,2+0,4 0,6+0,1 0,5+0,1 0,1+0,1

Tableau 2.13 : Taux de ferrite 6 résiduelle selon le traitement thermique appliqué sur I’acier 1.4404
2B dans le plan SL-TC.

La microstructure de 1’acier 1.4404 2B est ¢galement caractérisée par la présence d’alignements
d’aluminosilicates stables a haute température. A faible température (typiquement 1010°C), ces
alignements génent la migration des joints de grains, Figure 2.37 (b). Au contraire, a plus haute
température (supérieure & 1050°C), la mobilité des joints de grains est suffisamment importante pour
gue la croissance puisse se produire a travers les alignements d’aluminosilicates. Ces inclusions
pourraient donc participer a la croissance anormale des grains mais, encore une fois, aucune
corrélation n’a été mise en évidence.

Figure 2.37 : Observations au MO dans le plan SL-TC de I’acier 1.4404 2B apreés un traitement
thermique de 1010°C/3h. Mise en évidence de I’effet de la ferrite 6 (a) et des alignements
d’aluminosilicates (b) sur la microstructure.

Ecrouissage résiduel

Un écrouissage résiduel induit lors du laminage skin-pass [81] et/ou du planage sous traction des
toles [82] est également un facteur pouvant favoriser une croissance anormale des grains. Selon le taux
de déformation lors du laminage skin-pass, les contraintes résiduelles dans 1’épaisseur de la tole sont
hétérogeénes avec des maxima en surface et au cceur de la tole [81]. Ceci pourrait alors expliquer une
croissance anormale dans ces zones.

L’effet d’un écrouissage sur la microstructure des aciers de I’étude est mis en évidence en
découpant une méme tdle par sciage et avec une scie a fil diamanté puis en soumettant les échantillons
au traitement thermique, Figure 2.38 (a,b). L’écrouissage induit par la découpe par sciage a provoqué
une croissance anormale prononcée en surface. Les grains anormaux apparaissent en sombre sur les
micrographies.
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Figure 2.38 : Observations a la loupe binoculaire dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B apres un
traitement thermique de 1010°C/3h selon la technique de découpe : les bords découpés par sciage (a)
et avec une scie a fil diamanté (b) sont indiqués par une fleche.

Afin de tester ces différences hypothéses (présence de ferrite 6 et d’un écrouissage résiduel de
surface), un traitement thermique de détensionnement (TTD) de 950°C/6h a été réalisé. Ce traitement
permet de détensionner le matériau d’un éventuel écrouissage résiduel [116] et il est suffisamment
long pour permettre la dissolution totale de la ferrite & tout en évitant une croissance des grains pour
les aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R. De la croissance anormale est cependant observée dans 1’acier
1.4404 1mm apres le TTD, Figure 2.39. Or jusqu’a présent, la croissance anormale n’avait jamais été
observée dans cet acier. Les aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R ont ensuite été traités thermiquement a
1010°C/12h ou 1050°C/3h. Ces traitements thermiques ont été réalisés successivement aprés le TTD.
Aucun bénéfice sur la microstructure n’a été apporté par le TTD. La taille de grains moyenne, ’aire de
croissance anormale et leurs évolutions dans I’épaisseur des toles sont identiques avec ou sans TTD.

Dyoy= 18,8+1,1pum
Ay =23,6+4,5%

Figure 2.39 : Observation au MO dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 Imm aprés un traitement
thermique de détensionnement de 950°C/6h.

Au vu de I’ensemble de ces résultats et ne connaissant pas précisément 1 histoire
thermomécanique des toles (laminage skin-pass, planage sous traction...), il s’avére délicat de
conclure sur les causes exactes de I’apparition de la croissance anormale dans ces aciers, d’autant plus
que plusieurs facteurs intervenant simultanément au cours des traitements thermiques peuvent étre
responsables de la croissance anormale. La présence de fins carbures, non visibles aux échelles
observées, n’est pas a exclure pour expliquer 1’apparition de la croissance anormale malgré le choix
d’aciers avec un bas taux de carbone. Ces carbures peuvent provenir d’éléments entrant dans la
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composition chimique de I’acier tels que le chrome et/ou d’éléments minoritaires, ajoutés
intentionnellement ou par pollution. Certains élaborateurs d’aciers ajoutent, par exemple,
intentionnellement du titane dans les aciers type 316L afin de limiter la croissance des grains par la
formation de carbures de titane, Tableau 2.14. La présence de ces carbures a cependant pour effet de
favoriser la croissance anormale des grains dans 1’acier par rapport a un acier ne contenant pas de
titane, Figure 2.40 (a,b). Ce type de carbure ne semble cependant pas étre la cause de la croissance
anormale dans les aciers de 1’étude puisque la quantité de titane est proche de zéro dans ces aciers. La
présence de carbures de niobium, de vanadium voire de tungsténe semble probable au vue de leurs
concentrations dans les aciers de 1’étude (voir Tableau 2.3), d’autant plus que la concentration de ces
¢éléments est plus faible dans I’acier 1.4404 1mm ce qui pourrait expliquer une croissance anormale
moins prononcée dans cet acier par rapport aux deux autres.

Acier C Si Mn P S Cr Mo Ni N Ti

1.4404

8 0,021 | 0,290 | 1,279 | 0,035 | 0,002 | 16,744 | 2,063 | 10,132 | 0,035 | <3ppm*

1.4435 | 0,024 | 0,46 1,68 | 0,020 | 0,002 17,7 2,53 12,6 0,03 | 300ppm

Tableau 2.14 : Composition chimique (% masse) des toles approvisionnées en acier 1.4404 et en acier
1.4435 d’apres les certificats d’inspection donnés par les fournisseurs. (*) Dosage par fluorescence X.

Dyyop = 22,1:£0,5um Doy = 23,4+4,6pm
A, = 6,9+4,7% ~200pm A, = 37,445,0%

Figure 2.40 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’un acier 1.4404 (a) et d’un acier 1.4435 (b)
aprés un traitement thermique identique a 1010°C/3h.

IV.3.2. Rampe de chauffage

La rampe de chauffage peut avoir un impact significatif sur la microstructure [117] et le choix
d’un couple température/temps pour I’obtention d’une microstructure homogéne peut s’avérer
inefficace. Pour le Vérifier, différentes rampes de chauffage sont réalisées pour un traitement
thermique de 1100°C/3h, Tableau 2.15. Ce traitement est choisi car il permet 1’obtention d’une
microstructure homogene avec seulement 5% d’aire de croissance anormale lorsque la rampe de
chauffage est rapide (600°C/h).
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chaifags (G | Drr (M) | Aw (56)
600 881+15 | 41224
300 862:31 | 5110
60 902:29 |  86+05

Tableau 2.15 : Influence de la rampe de chauffage sur la taille de grains moyenne et 1’aire de
croissance anormale des grains dans le plan ST-TC de I’acier 1.4404 2B aprés un traitement thermique
de 1100°C/3h.

11 apparait donc que la rampe de chauffage n’a pas une influence significative sur la croissance des
grains dans la gamme testée. L’aire de croissance anormale est légerement plus importante pour une
rampe de chauffage de 60°C/h par rapport & une rampe de 300 et 600°C/h. Un temps de passage plus
long dans le domaine de la croissance de grains anormale pour la rampe de chauffage de 60°C/h
explique la légere augmentation de I’hétérogénéité de la microstructure. Le temps de passage entre
1010 et 1070°C est de 60, 12 et 6min pour une rampe de chauffage de 60, 300 et 600°C/h
respectivement. Tous les résultats présentés précédemment ont été réalisés avec une rampe de
chauffage de 600°C/h.

IV.4. Synthese

L’étude de I’évolution en température de la microstructure des aciers approvisionnés permet de
tirer les conclusions suivantes :

- Trois régimes de croissance de grains sont identifiés pour I’acier 1.4404 2B dont un
domaine de croissance anormale entre 1010 et 1070°C. Dans ce domaine, la
microstructure est caractérisée par la coexistence de gros grains et de petits grains. La
croissance anormale est un phénomeéne transitoire puisque une microstructure homogéne
est finalement obtenue lorsque la durée de maintien est prolongée. Lorsque la température
est suffisamment élevée (supérieure a 1070°C), une croissance normale des grains
intervient.

- Les modéles de Burke et Turnbull et d’Abbruzzese ne sont pas adaptés pour décrire
correctement la croissance des grains pour les matériaux de 1’étude du fait de la présence
de la croissance anormale des grains.

- Dans les conditions de 1’étude (acier et température de traitement thermique),
I’lhomogénéité de la taille de grains a 1’état de réception est le critére déterminant pour
obtenir une microstructure homogeéne. Des critéres sur I’homogénéité de la taille de
grains sont donc a définir lors de I’approvisionnement des toles.

- Le couple température/temps retenu pour réaliser les assemblages CIC est 1100°C/3h. Ce
traitement thermique permet d’obtenir une microstructure homogéne pour les trois aciers
de I’étude, Tableau 2.16, tout en respectant la taille de grains limite fixée afin de garantir la
tenue mécanique des assemblages selon le code RCC-MRx. La durée du traitement
thermique peut étre augmentée si besoin puisque la cinétique de croissance de grains est
lente voire nulle au-dela d’un palier de 3h. Ceci est notamment intéressant pour la
fabrication de composants de grande dimension pour garantir un temps de soudage
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suffisant au cceur de I’assemblage sans entrainer d’hétérogénéité de microstructure entre la
périphérie et le ceeur de la piece. Une condition de soudage dans le domaine de croissance
anormale des grains sera également utilisée afin d’identifier I’influence du mode de
croissance des grains sur la formation de Pinterface. Dans ce cas, le couple
température/temps retenu est 1040°C/3h.

Acier Dmoy (Hm) Aap (%)

1.4404 2B 88,1+1,5 4,1+2.4

1.4404 2R 84,7+2,8 5,4+1,6

1.4404 1Imm 63,4+2,0 5,242,2

Tableau 2.16 : Taille de grains moyenne et aire de croissance anormale dans le plan ST-TC aprés un
traitement thermique de 1100°C/3h.

- La taille de grains plus fine a I’état de réception pour 1’acier 1.4404 Imm permet de
conserver une taille de grains plus faible pour un traitement thermique donné par rapport
aux aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R. La taille de grains initiale est donc un critere crucial
afin de maitriser la taille de grains lors du traitement de CIC. Afin d’étudier ’influence de
la taille de grains initiale sur la formation de I’interface, un assemblage avec une taille de
grains augmentée va étre réalisé a partir des tdles en acier 1.4404 2B.

- La fabrication d’échangeurs de chaleur compacts nécessite la gravure des canaux dans les
tbles. Selon la procédure retenue, la matiere peut étre fortement écrouie au niveau des
canaux entrainant I’apparition d’une croissance anormale des grains.

- La rampe de chauffage doit étre maitrisée afin d’obtenir une microstructure homogeéne.
Lorsque celle-ci est trop réduite, un passage trop long dans le domaine de croissance
anormale des grains entraine 1’apparition d’une microstructure hétérogéne. La question
se pose notamment au cceur des assemblages, lors de fabrication de piéces de grandes
dimensions.

V. Conclusions

A T’issue de la caractérisation des aciers approvisionnés a 1’état de réception et apres traitement
thermique, un certain nombre de différences ont été constatées entre les aciers de 1’étude au niveau de
la microstructure en volume (phases minoritaires, taille de grains), en surface (topologie, chimie) et de
1’évolution de la microstructure en température (phases minoritaires, taille de grains).

En considérant les criteres microstructuraux, définis dans I’introduction, que doit respecter un
assemblage soudé-diffusé et d’apres la revue bibliographique réalisée au chapitre 1, un bilan peut étre
tiré sur I’aptitude au soudage par diffusion de ces aciers selon ces points, Tableau 2.17. Il apparait que
I’acier 1.4404 1mm posseéde la meilleure aptitude au soudage par diffusion, le principal point négatif
des aciers 1.4404 2B et 1.4404 2R est respectivement la présence d’un domaine de croissance
anormale des grains et la présence d’aluminium et de nitrures de bore en surface des toles.
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Etat de réception

Apreés traitement

thermique
Acier iti
Phases Taille de . Co_mposmon Phases Taille de
R . Topologie | chimique de Lo :
minoritaires | grains minoritaires grains
la surface
1.4404 2B -- + + ++ + -
1.4404 2R - + ++ - + +
1.4404 Imm - ++ ++ ++ + ++

Tableau 2.17 : Comparaison de 1’aptitude au soudage par diffusion des aciers de I’étude. Le signe
« + » représente un aspect positif et le signe « - » un aspect négatif.

Ces nombreux résultats seront essentiels afin de discuter des assemblages soudés-diffusés
présentés dans le chapitre suivant. Il devra permettre d’identifier les paramétres clés de la formation
d’une interface lors d’un procédé d’assemblage par CIC. Pour cela, les conditions de soudage vont étre
modifiées ainsi que la composition chimique de la surface et la taille de grains initiale des toles a

souder.
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I. Introduction

Suite a I’¢tude des matériaux a I’état de réception et traités thermiquement, une étude
paramétrique du procédé de soudage par diffusion CIC est réalisée et présentée dans ce chapitre.

L’étude paramétrique se divise en trois parties distinctes afin d’étudier I’influence des paramétres
du procédé de soudage par diffusion (température, pression de soudage), de 1’état de surface et de la
taille de grains initiale des tbles sur la fabrication d’assemblages soudés-diffusés. L’analyse de la
microstructure des assemblages est tout d’abord réalisée afin de caractériser au mieux la
microstructure globale, a 1’échelle de la picce, et locale, au niveau des jonctions soudées-diffusées.
Pour cela, les techniques expérimentales utilisées sont variées et des protocoles spécifiques de mesure
ont été mis en place. Les propriétés mécaniques des assemblages sont ensuite présentées et discutées
afin de mettre en évidence le mode d’endommagement en regard de la microstructure des assemblages
soudés-diffusés.

Il. Elaboration des assemblages

L’¢laboration des assemblages est réalisée au sein du laboratoire. Les toles ont été découpées aux
dimensions voulues, 100x150mm2, par sciage et fraisage a sec en conservant le film PVC et les chants
sont ébavurés. Apres retrait du film de protection, les toles sont ensuite nettoyées par lots dans une
succession de bains puis finalement séchées en utilisant une soufflette d’azote. Si nécessaire, les traces
résiduelles sont ¢liminées avec un chiffon blanc au solvant ternaire (mélange équivolumique d’éther,
d’éthanol et d’acétone). La procédure utilisée a été mise au point au sein du laboratoire lors d’une
étude précédente [118] et permet d’éliminer les résidus présents en surface (huile de coupe, colle...)
tout en évitant une action mécanique sur la surface des téles.

Les tdles sont empilées au fur et a mesure de leur nettoyage, sous hotte a flux laminaire, puis
recouvertes par le conteneur, Figure 3.1 (a). Les conteneurs ont été réalises en acier 1.4404 2B
d’épaisseur 2mm par pliage. Le conteneur est fermé par soudage TIG (Tungsten Inert Gas) du
couvercle. Afin d’éviter tout risque lié au soudage (échauffement de la matiére, pollution...), la
soudure est déportée sur des lévres de largeur 10mm. Un test d’étanchéité a I’hélium est ensuite réalisé
et les conteneurs sont finalement dégazés par pompage sous vide pendant une nuit dans un bain d’eau
chauffé a 50°C avant obturation du queusot. A la fin du dégazage, le vide atteint au niveau du groupe
de pompage est de 10°mbar, ce qui correspond a un niveau de vide d’environ 10°mbar dans le
conteneur.

i S

Figure 3.1 : Photos d’un conteneur avant (a) et aprés un cycle de soudage par CIC (b).
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Les cycles de CIC sont réalisés par Bodycote Magny Cours car I’enceinte CIC disponible au
laboratoire est trop petite pour contenir les piéces. Pour tous les cycles réalisés, la montée en
température et en pression est couplée avec une rampe de chauffage de 300°C/h (rampe standard d’une
enceinte industrielle de CIC). Les assemblages réalisés sont suffisamment grands, Figure 3.1 (b) pour
d’une part, s’affranchir des effets de bord induits par la rigidité du conteneur et, d’autre part, permettre
I’usinage des différentes éprouvettes.

I11.  Microstructure des assemblages

La microstructure des assemblages soudés-diffusés est présentée et discutée dans cette partie.
L’assemblage référence est introduit puis, a partir de cet assemblage, les paramétres du procédé de
soudage par diffusion, 1’état de surface et la taille de grains initiale des tdles sont modifiés afin de
réaliser d’autres assemblages. La méthodologie des caractérisations métallographiques, qui est
commune a tous les assemblages, est tout d’abord présentée.

I11.1. Méthodologie

L’influence de la position des analyses (en coin ou a cceur de I’assemblage) est étudiée sur un
assemblage, Figure 3.2. Quelle que soit la position, la taille de grains moyenne et ’aire de croissance
anormale des grains sont identiques, tableau sur la Figure 3.2. Le coefficient d’échange étant trés bon
entre le gaz et le conteneur [20], le gradient thermique entre le cceur et I’extrémité de 1’assemblage est
faible, environ 5°C lorsque la température de palier est atteinte au niveau du conteneur. Cette valeur
est obtenue par des calculs 1D selon le sens travers de 1’assemblage. Ce résultat est donc conservatif.

ST
b= =]
O TC Position N° | Dy (MM) |  Aap (%)
E
£ 1 92,7 4,7
2 0:
2 94,4 5,2
30
) 100 mm " 3 931 51

Figure 3.2 : Influence de la position des analyses sur la microstructure dans le plan ST-TC de
I’assemblage référence.

Un effet de bord est cependant visible a proximité du conteneur, Figure 3.3. Les interfaces sont en
effet toujours visibles sur une longueur d’environ 1mm a partir du bord du conteneur. Cet effet n’est
pas lié a un probléeme de thermique mais a une mauvaise transmission de la pression en bord de
conteneur, du fait de sa rigidit¢ et du frottement qu’il exerce sur les tdles en empéchant leur
rapprochement. L’ébavurage des toles accentue cet effet. Pour la suite de I’étude, les analyses sont
donc réalisées uniquement au cceur des assemblages.

La microstructure globale des assemblages est caractérisée en réalisant des analyses sur une
hauteur de deux toles, soit sur une hauteur de 6mm au total, afin d’obtenir des mesures représentatives
de I’ensemble de 1’assemblage (cceur d’une tole et zone d’interface). La mesure est répétée trois fois
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pour finalement obtenir une taille moyenne de grains sur au minimum 6000 grains. Ces analyses ont
été menées dans les deux orientations (plan ST-TC et plan SL-TC) et aucune différence de
microstructure n’a été observée. Pour la suite, seules des analyses selon le plan ST-TC sont donc
réalisées.

Conteneur (316L)

<
Jonction

Figure 3.3 : Observation au MO en extréme bord du conteneur de I’assemblage référence. L’interface
et le conteneur sont symbolisés par des fléches.

La caractérisation de la microstructure locale au niveau des interfaces soudées-diffusées se
concrétise par des mesures de la porosité résiduelle’ et du taux de franchissement. Pour la mesure du
taux de franchissement, un protocole spécifique de mesure est mis en place puisqu’a ce jour, aucune
donnée dans la littérature traitant cet aspect microstructural n’a été trouvée. Le critére doit permettre
de rendre compte du caractére singulier qu’est une interface dans une microstructure d’un assemblage
soudé-diffusé. Pour la suite de 1’étude, une interface est considérée franchie lorsque le décrochement
des joints de grains par rapport a la ligne d’interface est supérieur a 2um, Figure 3.4. Cette hauteur de
décrochement correspond a la limite raisonnable de ce qui peut étre observable au microscope optique
tout en garantissant 1’observation d’une grande zone d’analyse afin d’étre représentatif. Une longueur
de franchissement L; est mesurée et un taux de franchissement F est alors calculé selon I’Equation 3.1
avec L. la longueur totale d’analyse. La mesure est répétée trois fois, sur trois interfaces différentes,
pour finalement obtenir un taux de franchissement sur une longueur totale de 60mm.

Equation 3.1

. XL
% franchissement (F) = T X 100
t

Figure 3.4 : Critére de franchissement utilisé dans le cadre de cette étude avec L, longueur totale de
I’analyse et L longueur franchie.

! Le protocole de mesure sera défini ultérieurement.
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I11.2. Assemblage référence

La nuance d’acier et les paramétres de soudage de I’assemblage référence sont récapitulés dans le
Tableau 3.1. Le couple température/temps utilisé a été défini a partir des analyses précédentes
effectuées dans le chapitre 2. Un cycle dit «haute pression » est réalisé afin de s’affranchir au
maximum de I’influence de la fermeture de la porosité sur la migration des joints de grains au niveau
des interfaces soudées-diffusées.

Aci Etat de Taille de grains | Parametres de soudage
cier o

surface initiale T,t, P (°C, h, MPa)
1.4404 2B 2B Brut (16,8+0,2um) 1100, 3, 100

Tableau 3.1 : Tableau récapitulatif des données de I’assemblage référence.

Apreés assemblage par CIC, la taille de grains moyenne a été multipliée par 5,5 par rapport a 1’état
de réception et la présence de grains anormaux est similaire a 1’état de réception, Figure 3.5. Ces
résultats sont en bon accord avec les analyses effectuées précédemment lors de 1I’étude de 1’évolution
microstructurale en température (voir Chapitre 2 § 1V.1). Quelques gros grains sont néanmoins

observeés. Ils occupent environ 6% de la surface totale analysée alors qu’ils représentent seulement
0,5% en nombre des grains.

8 e
R Dyov
95 1 Etat Dyoy (um) | Ay, (%)
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Figure 3.5 : Fraction surfacique des grains en fonction de leur diamétre équivalent dans le plan ST-TC
de I’assemblage référence.

En considérant le critere de franchissement défini auparavant, le franchissement des interfaces par
les joints de grains est généralisé, Figure 3.6. La croissance des grains au cours du procédé
d’assemblage par CIC a été suffisamment importante pour permettre le franchissement de celles-ci. La
position exacte des jonctions soudees-diffusées est, de ce fait, délicate a déterminer puisqu’aucun
signe distinctif n’est présent. La position des interfaces a été estimée a partir des effets de bord en
extréme bord du conteneur (voir Figure 3.3). Comme cela peut étre constaté sur la micrographie de la
Figure 3.6, la ferrite 5 a complétement été dissoute au cours du procédé de soudage par diffusion.
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Figure 3.6 : Observation au MO dans le plan ST-TC de I’assemblage référence.

La zone dans laquelle se trouve I’interface est seulement visible lorsque 1’évolution de la taille de
grains a travers 1’épaisseur de 1’assemblage est tracée, Figure 3.7. La taille des grains est en effet plus
importante au niveau des interfaces qu’au cceur des toles. Ce phénomeéne a également été observe sur
les toles a 1’état de réception (voir Figure 2.8) et le rapport creux sur pic est constant entre ces deux
états. De plus, la distribution de la taille de grains d’une tole ayant subi le méme traitement thermique
que I’assemblage par CIC (sans pression) est identique a cet assemblage. La mobilité des joints de
grains n’est donc pas affectée par la pression isostatique, en tout cas dans la gamme de pression
considérée. Une pression trop haute peut en effet réduire significativement la mobilité des joints de
grains [119]. L’augmentation de la taille de grains au niveau des interfaces n’est donc pas liée au
procédé de soudage par diffusion mais a une évolution « normale » du matériau en température. Des
analyses EBSD ont finalement été menées et aucune texture particuliére, au ceeur des toles ou au
niveau des interfaces, n’a été observée.
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Figure 3.7 : Evolution de la taille de grains de 1’assemblage référence et d’une tdle ayant subi le
méme traitement thermique dans le plan ST-TC.

111.3. Influence des paramétres « procedé »

A partir de I’assemblage référence, les parameétres « procédé » (température et pression de
soudage) ont été modifiés afin de réaliser deux nouveaux assemblages, Tableau 3.2. Pour le premier,
la température de soudage a été choisie dans le domaine de croissance de grains anormale afin
d’étudier I’influence de la cinétique de croissance des grains sur la formation d’une interface. Pour le
second, la pression de soudage de 10MPa utilisée correspond a la pression minimale possible dans les

88



Chapitre 3 : Etude paramétrique du procédé de soudage par diffusion CIC

enceintes industrielles, la température du BLOC référence ayant été conservée. Cet assemblage est
réalisé afin de mettre en évidence I’influence des pores sur la microstructure au niveau des interfaces.

Pour la suite de I’étude, 1’assemblage avec une température de soudage de 1040°C est noté BLOC
A-1 et ’assemblage avec une pression de soudage réduite est noté BLOC A-2. L’assemblage référence
est quant a lui appelé BLOC référence.

_ Parametres de soudage Notation
Acier
T(C) | t(h) P (MPa) Assemblage
1.4404 2B 1100 3 100 BLOC référence
1.4404 2B 1040 3 100 BLOC A-1
1.4404 2B 1100 3 10 BLOC A-2

Tableau 3.2 : Tableau récapitulatif des assemblages réalisés selon les paramétres « procédés ».
111.3.1. Température de soudage

Suite a la diminution de la température de soudage dans le domaine de croissance anormale des
grains, la microstructure de 1’assemblage est, logiquement, trés hétérogeéne avec une aire de croissance
anormale d’environ 35%, Figure 3.8. La microstructure est caractérisée par la présence importante de
petits grains, 77% des grains sont inférieurs a 40um de diamétre, et de gros grains, supérieurs a 200um
de diametre. Ces derniers ont une distribution et une taille similaires aux gros grains du BLOC
référence malgré une diminution de la température de soudage de 60°C entre ces deux assemblages.
Ces grains correspondent aux grains qui ont grossi de fagon anormale. Comme précédemment, la
ferrite & a été complétement dissoute au cours du procédé de soudage. Des mesures EBSD ont été
réalisées au niveau d’une interface et aucune texture particuliére n’est observée. La texture n’est donc
pas une cause de ’apparition de la croissance anormale dans 1’acier. Ce résultat confirme la discussion
dans le chapitre 2 sur I’étude de la croissance anormale des grains (voir Chapitre 2 § IV.3).
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Figure 3.8 : Fraction surfacique des grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du BLOC A-1.
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Les grains anormaux sont majoritairement présents au niveau des interfaces, Figure 3.9. Comme
précédemment, la croissance anormale de ces grains n’est pas liée a I’application d’une pression lors
du procédé d’assemblage par CIC mais & une évolution « normale » du matériau en température. Cet
effet a effectivement été observé aprés un traitement thermique d’une tdle seule (voir Figure 2.35).
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Figure 3.9 : Evolution de la taille de grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du BLOC A-1.

La croissance anormale localisée au niveau des interfaces a permis un franchissement généralisé
de celles-ci par les joints de grains, Figure 3.10, alors que la taille de grains moyenne a seulement été
multipliée par 2,5 par rapport a 1’état de réception. Une cinétique de croissance des grains plus élevée
au niveau des interfaces est donc bénéfique pour le franchissement. Cependant, la microstructure a
I’échelle de la picce est, de ce fait, trés hétérogene entre le coeur des toles et au niveau des jonctions
soudées-diffusées. La taille de grains au niveau des interfaces est deux fois plus importante qu’au cceur
des tbles.
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Figure 3.10 : Observation au MO dans le plan ST-TC du BLOC A-1.

Il 'y aurait donc un intérét d’augmenter la cinétique de croissance des grains au niveau des
interfaces afin de faciliter le franchissement. Cela pourrait étre réalisé par un léger écrouissage de
surface par exemple. Le principal probléme serait d’optimiser le franchissement tout en obtenant une
microstructure homogeéne a I’échelle de la piéce. Cela peut s’avérer délicat puisque c’est I’ensemble de
la piéce qui est traité¢ thermiquement lors d’un assemblage par CIC et une croissance plus importante
au niveau de I’interface entrainera probablement une hétérogénéité de microstructure a 1’échelle de la
piéce. Ce point sera développé et discuté dans le chapitre suivant.
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111.3.2. Pression de soudage

La formation des interfaces au cours du procédé de soudage par diffusion s’établit en deux grandes
étapes (voir Chapitre 1 § 111.2.1) : la fermeture de la porosité et le franchissement des interfaces par les
joints de grains. En réalisant des cycles dits « haute pression », il est possible d’étudier spécifiquement
le franchissement des interfaces comme c’est le cas pour les deux assemblages présentés
précédemment. En réalité, ces deux stades peuvent s’enchevétrer et influencer 1’un sur I’autre. Ce
phénomene est clairement visible lorsque la pression de soudage est basse, 10MPa (dix fois moindre
que la pression de soudage du BLOC référence) et que la température de soudage est haute
(1100°C/3h), Figure 3.11 (a). Dans ce cas, I’¢élimination de la porosité est incompléte alors que le
franchissement des interfaces par les joints de grains est fortement avancé, F=64+2%.

Les pores ont majoritairement une géomeétrie sphérique ce qui est caractéristique du dernier stade
de fermeture de la porosité [24] et leur diametre apparent est inférieur a 1um, Figure 3.11 (b). Cette
valeur est cependant a prendre avec précaution car la dimension des pores est mesurée aprés un
polissage mécanique des surfaces et il a été mis en évidence que la taille des pores dépend fortement
du protocole de polissage. Un agrandissement des pores est en effet constaté lors des derniéres étapes
de polissage et également aprés attaque chimique. Les mesures sont réalisées au MEB en mode ER
aprés un polissage « minimal » pour permettre les observations. Les techniques usuelles de mesure de
la porosité (poussée d’ Archiméde, pycnométrie hélium, porosimétrie a intrusion de mercure...) ne sont
pas applicables dans ce cas, du fait de la taille et de la quantité des pores présents.
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Figure 3.11 : Observations au MO (a) et au MEB en mode ER (b) dans le plan ST-TC d’une jonction
soudée-diffusée du BLOC A-2.

La fermeture non compléte des pores s’explique logiquement par une pression de soudage trop
faible. Dans le domaine des hautes pressions, le principal mécanisme entrainant la fermeture de la
porosité est la déformation viscoplastique alors que pour une faible pression les mécanismes
prépondérants sont les mécanismes diffusifs qui nécessitent un temps de maintien plus long pour
atteindre le méme état [24]. Les derniers pourcents de la porosité sont généralement les plus difficiles
a fermer et dans ce cas, les mécanismes prépondérants sont les mécanismes diffusifs qui dépendent de
la pression isostatique également. Or, la pression de soudage pour cet assemblage a été diminuée d’un
facteur 10 par rapport au BLOC référence ce qui explique la porosité résiduelle.

L’évolution de la taille des grains au cours du cycle de soudage n’est pas la cause du
franchissement limité des interfaces par les joints de grains puisque la taille de grains et son évolution
dans I’épaisseur de I’assemblage sont identiques a celles du BLOC référence. Le franchissement limité
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des interfaces par les joints de grains est a relier a une mise en contact « intime » tardive des toles et a
la présence des pores qui exercent une pression de trainage sur les joints de grains, Figure 3.12 (a). La
présence de pores n’est pas observée systématiquement au niveau des interfaces non franchies. Ce
phénomeéne peut étre un effet 3D qu’on ne peut distinguer avec des observations 2D des interfaces.
Les pores ne sont cependant pas un blocage permanent puisque du franchissement est observé a
travers des pores, Figure 3.12 (b).
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Figure 3.12 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée du BLOC A-2
(a,b). Les pores apparaissent plus gros sur les micrographies car ils ont été élargis par 1’attaque
chimique.

111.4. Influence de I’état de surface

Deux états de surface industriels ont été étudiés, en plus de 1’état de surface 2B du BLOC
référence en conservant les mémes paramétres de soudage, Tableau 3.3.

Acier Etat de surface Paramétres de soudage Notation
T,t, P (°C, h, MPa) assemblage
1.4404 2B 2B 1100, 3, 100 BLOC référence
1.4404 2B PE 1100, 3, 100 BLOC B-1
1.4404 2R 2R 1100, 3, 100 BLOC B-2

Tableau 3.3 : Tableau récapitulatif des assemblages réalisés selon 1’état de surface.

L’¢tat de surface PE (Polissage Electrolytique) est réalisé a partir de toles en acier 1.4404 2B.
Cette opération a été sous-traitée a la société Mayet. La réalisation du PE enléve en moyenne une
épaisseur de 25um sur chaque face des tdles soit environ un grain. La rugosité des toles n’a pu étre
mesurée avec 1’InfiniteFocus® comme précédemment car la surface des tdles est trop réfléchissante
pour une mesure par ce moyen optique. Les mesures de rugosité ont donc été réalisées avec un
rugosimeétre a contact. La rugosite a fortement eté diminuée par le PE (Rapg=0,07+0,01um) par
rapport a I’état de surface 2B initial (R,2g)=0,25+0,02um). Des analyses SDL sont également réalisées
apres le PE et la composition chimique de la surface est identique a celle d’un état de surface 2B. Cet
état de surface permet donc d’étudier spécifiquement 1’influence de la rugosité sur la formation d’une
interface. L’assemblage de tdles avec un état de surface 2R permet, quant a lui, d’étudier
spécifiquement I’influence de la composition chimique de la surface. Ces différents états de surface se
caractérisent par un aspect propre a chacun, Figure 3.13. L’état de surface 2B a un aspect mat alors
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que les états de surface 2R et PE ont un aspect brillant mais pas autant qu’un état de surface poli
miroir (état non traité dans cette étude).

Pour la suite de I’étude, I’assemblage avec un état de surface PE est noté BLOC B-1 et
I’assemblage avec un état de surface 2R est not¢ BLOC B-2.

Figure 3.13 : Photo des différents états de surface : Etat de surface 2B, 2R et PE et surface polie
miroir (PM) mécaniquement par rodage.

La microstructure du BLOC B-1 est semblable en tout point a celle du BLOC référence (taille de
grains, aire de croissance anormale et taux de franchissement). A partir de ce résultat, il n’est donc pas
possible de conclure sur un possible effet de la diminution de la rugosité pour le procédé de soudage
par diffusion.

Les caractéristiques microstructurales du BLOC B-2 sont récapitulées dans le tableau de la Figure
3.14. A I’échelle de la piéce, la microstructure est identique a celle du BLOC référence ce qui est en
accord avec les résultats obtenus précédemment dans le chapitre Il. Cependant, contrairement au
BLOC référence, I’évolution de la taille de grains a travers I’assemblage est homogene, Figure 3.14.
Ceci est expliqué par un franchissement limité (F=39+6%) et par la présence de petits grains aux
niveaux des interfaces, Figure 3.15 (a). Le franchissement limité des interfaces par les joints de grains
est a mettre en relation avec la présence importante de précipités dans ces zones, Figure 3.15 (b).
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Figure 3.14 : Evolution de la taille de grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du BLOC B-

2.
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Figure 3.15 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée du BLOC B-2
(a,b).

A partir d’observations au MEB-FEG sur un échantillon non attaqué, une schématisation de la
microstructure au niveau des interfaces a été effectuée, Figure 3.16. Une premiére zone (notée (1) sur
la Figure 3.16) de précipités sphériques tres fins, inférieurs @ 50nm de diamétre, est identifiée sur la
jonction soudée-diffusée. Ces précipités apparaissent plus gros sur la micrographie de la Figure 3.15
(b) car I’attaque électrochimique les déchausse et ¢largit le trou résiduel. La microstructure est ensuite
caractérisee par la présence sur une zone de 6pum d’épaisseur de part et d’autre du plan d’interface de
précipités sphériques plus grossiers qu’au niveau des interfaces, mais de taille tout de méme inférieure
a 100nm de diamétre (notée (3) sur la Figure 3.16). Entre ces deux domaines, une zone avec moins de
précipités est observée sur environ 2um d’épaisseur (notée (2) sur la Figure 3.16).

3
(1)“‘11(2) | < () !
11 2um ! 6um !
® °
o ¢ o
® e ®
® O

o
® o - o ® <100nm
. o ® o [ ) . ALOs
® o
o o ©
Jonction < 50nm
ALO;

Figure 3.16 : Schématisation des précipités au niveau d’une jonction soudée-diffusée du BLOC B-2.

Ces précipités sont identifiés comme étant de 1’oxyde d’aluminium. La présence d’aluminium au
niveau des interfaces n’est pas surprenante puisque cet élément avait d’ores et déja été détecté en
surface de ces toles avant soudage (voir Figure 2.18). L’oxygéne provient probablement des oxydes
présents a 1’état de départ. Ceux-ci ont été dissous au cours du procédé de soudage par diffusion pour
former des oxydes plus stables thermodynamiquement. Enfin, des traces résiduelles de vapeur d’eau
dans I’atmosphére du conteneur peuvent également expliquer cette présence. Les autres éléments
identifiés avant soudage (S, B, N et Mn) n’ont pas été détectés au niveau des interfaces apres
assemblage par CIC. La présence d’aluminium en surface des tbles a 1’état de réception est donc la
cause du franchissement limité des interfaces par les joints de grains en exercant un effet Zener dessus.
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I11.5. Influence de la taille de grains initiale

L’influence de la taille de grains initiale sur la microstructure est étudiée par le biais de deux
assemblages, Tableau 3.4. L’influence d’une taille de grains plus fine a 1’état de réception par rapport
a D’acier référence est étudiée en utilisant les tdles d’épaisseur Imm, ’acier 1.4404 1lmm. Un
assemblage avec une taille de grains augmentée est obtenu en réalisant un traitement thermique pré-
CIC sur un assemblage entier, conteneur et tdles. Les tdles utilisées pour cet assemblage sont les tdles
en acier 1.4404 2B. Apres ’étape de queusotage, le conteneur est traité thermiquement dans un four
sous air a 1060°C/1,5h. La taille de grains moyenne est multipliée par 3,8 par rapport a 1’état de
réception. Comme précédemment, la microstructure entre le cceur et la surface des tdles est
hétérogene. Afin de mettre en évidence I’influence de la taille de grains avant soudage par CIC sur le
taux de franchissement, la taille de grains en surface des tdles doit étre considérée. C’est pourquoi les
tailles de grains indiquées dans le Tableau 3.4 correspondent a la taille de grains équivalente moyenne
en extréme surface des toles.

Pour la suite de I’étude, 1’assemblage réalisé avec I’acier 1.4404 Imm est not¢é BLOC C-1 et
I’assemblage avec un traitement thermiquement pré-CIC est noté BLOC C-2.

Acier Taille de grains | Parametres de soudage Notation
en surface T,t, P (°C, h, MPa) assemblage
1.4404 2B 20,5+£0,5 1100, 3, 100 BLOC référence
1.4404 1mm 11,7404 1100, 3, 100 BLOC C-1
1.4404 2B 78,70,7 1100, 3, 100 BLOC C-2

Tableau 3.4 : Tableau récapitulatif des assemblages réalisés selon la taille de grains initiale en
extréme surface.

La microstructure globale de 1’assemblage BLOC C-1 est trés homogéne avec une aire de
croissance anormale des grains inférieure & 4%, Figure 3.17.

Quelques gros grains, supérieurs a 200um de diamétre, sont encore observés mais ils représentent
une minorité, 0,6% en nombre. La microstructure fine a 1’état de départ, Dj,=11,7+0,4um, permet de
conserver une taille de grains modérée aprés soudage par CIC, D5,=69,9+0,4um, tout en obtenant un
franchissement généralisé des interfaces par les joints de grains, Figure 3.18. En réalité, la taille des
grains de cet assemblage a évolué d’un facteur comparable au BLOC référence par rapport a leur état
de réception respectif, environ d’un facteur 6, ce qui explique le franchissement généralisé des
interfaces. De plus, I’évolution de la taille de grains a travers I’assemblage est parfaitement homogéne,
sans distinction possible des jonctions soudées-diffusées.

Comme précédemment, ces résultats sont en bon accord avec les analyses effectuées auparavant
lors de 1’étude de 1’évolution microstructurale en température (voir Tableau 2.16). La taille de grains
et ’homogénéité de la microstructure a 1’état de réception sont donc des critéres importants afin
d’obtenir un assemblage homogéne avec une taille de grains modérée lorsque la température de
soudage est correctement définie. La microstructure de cet assemblage est considérée comme
« idéale ». Ces résultats sont en bon accord avec ce qui était pressenti aprés la caractérisation des
matériaux a 1’état de réception (voir Tableau 2.17).
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Figure 3.17 : Fraction surfacique des grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du BLOC C-1.
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Figure 3.18 : Observation au MO dans le plan ST-TC du BLOC C-1.

Les caractéristiques microstructurales (taille de grains moyenne, aire de croissance anormale et
taux de franchissement) du BLOC C-2 sont récapitulées dans le tableau de la Figure 3.19. A I’échelle
de la piece, la microstructure est homogeéne avec une aire de croissance anormale des grains inférieure
a 5% et la taille de grains moyenne est légérement supérieure a celle du BLOC référence puisque 1’état
de départ n’est plus le méme. L’évolution de la taille de grains a travers 1’assemblage est identique au
BLOC référence mais avec un léger décalage sur I’axe y, Figure 3.19.

La microstructure locale au niveau des interfaces est par contre trés différente du BLOC référence
avec un franchissement limité des interfaces par les joints de grains (F=38%), Figure 3.20 (a), ce qui
explique I’écrétage du pic de la courbe sur la Figure 3.19 au niveau de la position des interfaces. Deux
hypothéses sont mises en avant pour expliquer le franchissement limité des interfaces :

- Une migration faible des grains au cours du procédé CIC. La croissance des grains est en
effet modérée avec une multiplication de la taille de grains au niveau des interfaces d’un
facteur 1,5 seulement par rapport a 1’état de départ.

- Le blocage des joints de grains au niveau des interfaces par une couche d’oxyde formée
lors du traitement thermique pré-CIC.
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Figure 3.19 : Evolution de la taille de grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du
BLOC C-2.
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Figure 3.20 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée du BLOC C-2
(a,b).

La deuxieme hypothése est réfutée par des analyses SDL sur des tdles issues d’un empilement
apres le traitement thermique pré-CIC et par des analyses au MET (Microscopie Electronique en
Transmission) sur une interface.

Un deuxieme empilement, identique & celui du BLOC C-2, a été réalisé jusqu’a 1’étape de
traitement thermique pré-CIC comprise puis il a été ouvert. Lors de I’ouverture du conteneur, il a été
difficile de détacher certaines tdles les unes des autres. Une légere compression est généralement
effectuée sur I’assemblage lors du soudage du couvercle et cela a pu favoriser un soudage par
diffusion « naturel » par endroits. Les analyses SDL des toles montrent uniquement un enrichissement
des surfaces en Mn, S et B, Figure 3.21. Le vide dans le conteneur est donc suffisamment « bon » pour
éviter la formation d’oxydes de chrome et de fer bien que le vide statique se soit détérioré au fil du
traitement thermique par le dégazage en température d’espéces telles que CO et CO,. La présence de
soufre en surface des tdles dans une zone de non-contact a déja été reportée par Ohashi et al. [46] lors
du soudage par diffusion d’un acier 304. Quoi qu’il en soit, la caractérisation du BLOC B-2 a montré
que ces éléments ne sont pas nocifs pour la formation d’une interface soudée-diffusée.
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Figure 3.21 : Profils en intensité, obtenus par SDL, des éléments Mn, S et B pour un acier 1.4404 2B
a 1’état brut (courbes pleines) et apres le traitement thermique pré-CIC (courbes en pointillé).

Afin de mettre en évidence un éventuel blocage des joints de grains au niveau des interfaces par
ces éléments présents en surface des toles, des analyses en MET sont réalisées sur une interface
soudée-diffusée. Le protocole de préparation de la lame mince est détaillé en Annexe A. Les
observations sont effectuées sur un microscope JEOL — JEM 2100. Une cartographie d’une interface
soudée-diffusée est présentée sur la Figure 3.22. Aucune précipitation n’est observée et le joint
d’interface peut donc étre considéré comme un joint de grains « standard » du matériau.

weh2block2 2
MAG: 120000 x HV: 200.0 KWWO: 0.0 mm

Figure 3.22 : Cartographies chimiques d’une jonction soudée-diffusée du BLOC C-2 réalisées au
MET. Les fleches indiquent la position de la jonction soudée-diffusée.

Ces deux analyses complémentaires confirment que la faible croissance des grains au cours du
procédé CIC est responsable du franchissement limité des interfaces. Un minimum de croissance de
grains est donc nécessaire pour obtenir un franchissement généralisé des interfaces par les joints de
grains.

Une observation plus fine des interfaces montre que le franchissement s’initie par les points
triples, Figure 3.20 (b). Les points triples peuvent donc étre considérés comme des germes pour le
franchissement, d’ou I’importance d’avoir une taille de grains faible a I’état de départ afin de le
généraliser plus facilement.
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I11.6. Synthese

L’étude paramétrique du procédé de soudage par diffusion CIC a permis de mettre en évidence
I’influence des paramétres du procédé de soudage ainsi que 1’état de surface et la taille de grains
initiale des toles sur la fabrication d’assemblages soudés-diffusés. Ces différents points ont une
influence directe sur la microstructure locale au niveau des interfaces et/ou globale a 1’échelle de la

piéce.

La microstructure locale au niveau des interfaces dépend de :

La pression de soudage. Lorsque la pression de soudage est trop faible, des pores
peuvent subsister aprés assemblage. Le franchissement des interfaces est, de plus, limité
par la présence de ces pores qui exercent une pression de trainage sur les joints de grains.
La composition chimique de la surface des tdles. La présence d’éléments ayant une forte
affinité¢ avec 1’oxygéne en surface des tbles avant soudage, tel que I’aluminium, sont
néfastes pour I’obtention d’une microstructure homogéne. D’une part, des précipités
peuvent se former au cours du procédé de soudage et, d’autre part, ces précipités limitent
le franchissement des interfaces en exergant une pression de trainage (effet Zener) sur les
joints de grains.

La taille de grains initiale des tbles. Lorsque 1’évolution de la taille de grains au cours du
procédé de soudage est faible, le franchissement des interfaces est limité. Un minimum
de croissance de grains est donc nécessaire afin de garantir un franchissement généralisé.
Ce point a été mis en avant en augmentant la taille de grains initiale des téles mais le
méme résultat aurait pu étre obtenu en diminuant la température de soudage dans un
domaine de croissance des grains faible, hors du domaine de croissance anormale des
grains.

Ces différents points étant maintenant connus, une microstructure homogéne a 1’échelle de la piéce
peut finalement étre obtenue en maitrisant :

La température de soudage. Une microstructure trés hétérogene est effectivement
obtenue lorsque la température de soudage est située dans le domaine de croissance
anormale des grains.

La taille de grains initiale des toles. Le franchissement des interfaces s’initie par les
points triples, d’ou I’importance d’avoir une taille de grains faible a 1’état de départ afin
de I’optimiser et de conserver une taille de grains fine aprés assemblage. Au cours du
cycle de soudage, les interfaces doivent donc étre mises en « contact intime » le plus tot
possible afin de conserver un potentiel de franchissement, 1’idéal étant de découpler les
processus de fermeture de la porosité et de franchissement des interfaces.

L’homogénéité de la taille de grains initiale des téles. Lorsque les parameétres de
soudage sont optimaux, I’homogénéité de la microstructure apreés assemblage est
directement reliée a I’homogénéité de la microstructure a 1’état de réception des tdles.

Suite a I’étude de la microstructure, la partie suivante s’intéresse aux propriétés mécaniques de ces
assemblages. Les propriétés mécaniques seront notamment discutées en regard de ces résultats afin de
mettre en évidence le mode d’endommagement.
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IV. Propriétés mécaniques des assemblages

L’étude paramétrique a permis d’obtenir plusieurs assemblages avec des microstructures tres
différentes les unes des autres a I’échelle de la piéce ou au niveau des interfaces, Tableau 3.5. Les
propriétés mécaniques de ces assemblages sont étudiées en réalisant trois types d’essais mécaniques,
considérés comme « courants » pour les assemblages soudés-diffusés : des essais de traction sur
éprouvettes axisymétriques lisses, des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy (fréquemment
appelé essai de résilience) et des essais de fluage. Les plans des éprouvettes sont présentés dans
I’Annexe B (Figure B.2 a Figure B.5) Toutes les éprouvettes ont été prélevées a au moins 20mm du
bord du conteneur afin d’éviter les effets de bord. Les propriétés mécaniques du BLOC B-1 ne sont
pas présentées dans cette étude puisque les résultats sont similaires au BLOC référence, la
microstructure étant identique en tout point entre ces deux assemblages.

Assemblage Acier Paramétres de soudage Particularité microstructurale
J T,t,P (°C, h, MPa)
Microstructure « homogeén
BLOC ref. | 1.4404 2B 1100, 3, 100 lcrostructure « homogene »
(Dmoy=92pm et A,,=4%)
Microstructure trés hétérogén
BLOCA-1 | 1.44042B 1040, 3, 100 Icrostructure tres heterogene
(Aap=35%)
Présence de pores et franchissement
BLOC A-2 1.4404 2B 1100, 3,10 limité des interfaces (F=64%)
BLOC B-1 1.4404 PE 1100, 3, 100 Identique au BLOC referer_lce (non traité
dans cette partie)
i Présence de précipités et franchissement
BLOC B-2 1.4404 2R 1100, 3,100 limité des interfaces (F=39%)
Microstructure homogéne
BLOC C-1 | 1.4404 1mm 1100, 3, 100 9
(Dmoy=70pm)
Traitement thermique Franchissement limité des interfaces
BLOCC-2 | 144042B | hrscic+ 1100, 3, 100 (F=38%)

Tableau 3.5 : Tableau récapitulatif des assemblages soudés-diffusés.

IV.1. Essais de traction

Le protocole expérimental est identique a celui des essais réalisés sur les toles a 1’état de réception
(voir Chapitre 2 § 11.4). L’influence de I’orientation de sollicitation (SL, ST et TC) est tout d’abord
étudiée en utilisant des éprouvettes de diametre 4mm. Puis, I’influence de la géométrie des éprouvettes
est testée en utilisant des éprouvettes de diamétre 8mm. Pour chaque condition testée (orientation et
diamétre d’éprouvette), quatre essais sont réalisés a température ambiante.

Il est & noter que la géométrie des éprouvettes pour déterminer les propriétés mécaniques des toles
a I’état de réception et aprés assemblage est différente. Cela peut avoir un effet sur les résultats
obtenus notamment sur 1’allongement a rupture et la striction [120] mais devrait peu affecter la limite
d’¢élasticité et la résistance a la traction.
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1V.1.1. Influence de ’orientation de sollicitation

Le comportement général des assemblages en traction est tout d’abord présenté puis le mode
d’endommagement est discuté en regard de la microstructure des assemblages.

Comportement général des assemblages

Les résultats des essais de traction sont résumés dans le Tableau 3.6. De maniére générale, les
résultats sont trés satisfaisants et comparables aux données de la littérature [39]. Aprés assemblage, la
limite d’élasticité a baiss¢é en moyenne de 20% par rapport a I’état de réception pour tous les
assemblages et quelle que soit I’orientation. La limite d’élasticité calculée, a partir de I’Equation 2.6,
selon I’orientation TC est comparable aux valeurs expérimentales a plus ou moins SMPa en moyenne.
La formation des jonctions par le procédé de soudage par diffusion n’a donc pas affecté la limite
d’élasticité par rapport a un matériau massif avec la méme microstructure. Ceci montre que la
diminution de la limite d’élasticité provient bien d’un adoucissement des matériaux du fait de la
croissance des grains et également de la dissolution de la ferrite 5 au cours du procédé de soudage par
diffusion.

La résistance a la traction selon les orientations SL et ST a faiblement diminué par rapport a 1’état
de réception, 5% en moyenne. Irvine [77] a effectivement montré que la résistance a la traction dépend
uniquement de la composition chimique et de la quantité de plans de macle et non de la taille des
grains, Equation 3.2. La composition chimique est en pourcentage massique, le taux de ferrite est en
pourcent volumique et t est la quantité de plans de macle par millimétre.

Rm=449,5 + 852,5N + 542,5C + 34,2Si — 1,5Ni + 18,6Mo +

Equation 3.2
77,5Nb +46 5Ti +18,6Al + 2,25 + 7,1t a

La résistance a la traction est plus faible selon 1’orientation TC, 40MPa en moyenne par rapport a
I’orientation SL. Un léger fibrage est donc présent dans les assemblages qui est caractéristique du
format tole utilisée pour les réaliser. D’aprés I’Equation 3.2, les plans de macle seraient a I’origine de
cet effet puisque la ferrite a totalement été dissoute au cours des cycles de soudage.

Le comportement en traction des assemblages, sauf quelques cas dans ’orientation TC, est tres
ductile avec un allongement a rupture et une striction supérieurs a 70%. Le mode d’endommagement
des assemblages est détaillé dans la partie suivante.
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Assemblage Orientation | Rpoz(MPa) | Ry (MPa) | A (%) | Z (%)
SL 228+3 584+3 7914 87+1
BLOC ref. ST 23443 606+1 8243 84+1
TC 223+2 555+2 78+2 7245
SL 2352 603+1 78+2 87+1
BLOC A-1 ST 241+4 621+1 7512 8212
TC 228+3 566+7 7146 62+6
SL 225+2 591+1 76x5 87«1
BLOC A-2 ST 24142 613+1 78+2 83+3

TC* 225 549 50 42
SL 23244 588+3 76x1 88+2
BLOC B-2 ST 2454 621+4 8145 84+3
TC 235+1 560+3 88+3 85+2
SL 228+4 59612 7414 84+1
BLOC C-1 ST 241+4 631+1 79%3 81+1
TC 226+1 559+3 7515 64+4
SL 225+2 589+2 79+1 88+2
BLOC C-2 ST 23614 611+2 7512 84+3
TC 21949 53510 557 6719

Spec. RCC-MRx >220 >525 >45 -

Tableau 3.6 : Tableau récapitulatif des essais de traction a température ambiante des assemblages
soudés-diffusés selon les orientations SL, ST et TC avec une éprouvette de diamétre 4mm. Les valeurs
indiquées sont des moyennes réalisées a partir de quatre essais. (*) Mesure sur une éprouvette car trois

éprouvettes présentent une rupture prématurée sur un défaut au niveau du rayon de raccordement.

Les légeres différences de limite d’¢lasticité et de résistance a la traction entre les assemblages
peuvent étre attribuées a la composition chimique des aciers et/ou a la taille de grains. Concernant ce
dernier point, il est intéressant de développer le comportement en traction du BLOC A-1.

Malgré une taille de grains moyenne plus fine pour cet assemblage, les propriétés mécaniques sont
du méme ordre de grandeur que celles du BLOC référence. Cet effet s’explique par la microstructure
de cet assemblage qui est tres hétérogéne (voir Chapitre 3 8§ 111.3.1). Une coupe transversale d’une
éprouvette permet de visualiser ’effet de cette hétérogénéité sur le comportement en traction, Figure
3.27. Au niveau des « anciennes » jonctions ou la taille de grains est la plus grande, la déformation est
tres importante, de 1’ordre de 107%, alors qu’au cceur des toles ou la taille de grains est plus fine, la
déformation est deux fois moins importante. La déformation au niveau des jonctions provient d’un ou
de deux grains maximum. Ces valeurs de déformation ont été mesurées a partir de la micrographie de
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la Figure 3.23. Les deux zones ont été délimitées en prenant comme repére les « traces noires » qui
sont les anciennes zones de la ferrite 3. La ferrite a été totalement dissoute lors du procédé de soudage
par diffusion mais la subsistance d’une hétérogénéité de composition chimique pourrait expliquer ces
traces. Connaissant 1’épaisseur de ces zones avant assemblage, il est possible de remonter & une valeur
de déformation locale. En additionnant la contribution de chaque zone, la déformation totale calculée
est en bon accord avec la valeur obtenue par métrologie. Cet assemblage se comporte finalement
comme un matériau multicouche avec des propriétés différentes selon la taille des grains, la zone a
gros grains se déformant plus fortement que la zone a petits grains, d’ou I’importance d’obtenir une
microstructure homogéne a ’échelle de la piece. Cet exemple permet de mettre en évidence que la
taille de grains moyenne n’est pas suffisante pour caractériser un assemblage soudé-diffusé. Le critere
de croissance anormale, défini dans cette étude, doit également étre considéré.

Jonction
—

107%

Déformation

Figure 3.23 : Observations au MO d’une coupe transverse d’une éprouvette de traction du BLOC A-1
testée selon I’orientation TC.

Par rapport a la spécification du code RCC-MR, la limite d’¢élasticité des assemblages est proche
du minimum recommandé alors que la résistance a la traction est au-dessus, en moyenne de 30MPa
selon 1’assemblage et l’orientation. Cependant, la nuance d’acier retenue pour le démonstrateur
ASTRID est un 316L(N) et ’augmentation de la teneur en azote par rapport aux nuances utilisées iCi
permettra d’améliorer les propriétés mécaniques des assemblages a taille de grains équivalente
[78,79]. De plus dans ce domaine de taille de grains, 60-120pum de diamétre, la taille des grains a une
influence réduite sur la limite d’élasticité par rapport a 1’augmentation de la teneur en éléments
durcissants en solution solide tels que I’azote.
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Mode d’endommagement des assemblages

Une rupture ductile est observée pour tous les assemblages selon les orientations SL et ST. Les
faciés de rupture sont logiquement caractérisés par la présence de nombreuses cupules, Figure 3.24
(@). Ce type de rupture est également constaté pour I’assemblage présentant une porosité résiduelle aux
interfaces, le BLOC A-2, bien que ce type de défaut soit tres néfaste pour la tenue mécanique des
assemblages soudés-diffusés [43]. Seule une légére ouverture au niveau d’une interface est observée
sur le faciés de rupture, Figure 3.24 (b). Les jonctions soudées-diffusées sont donc peu sollicitées
mécaniquement au cours de ces essais.

Jonction

2mm k 2mm

Figure 3.24 : Observations au MEB d’un faciés de rupture d’une éprouvette du BLOC référence (a) et
du BLOC A-2 (b) selon I’orientation SL. La fléche indique une ouverture au niveau d’une jonction
soudée-diffusée.

Les essais de traction selon I’orientation TC permettent, quant & eux, de solliciter les jonctions
plus sévérement puisque deux types de rupture sont observés : des ruptures hors jonctions et des
ruptures a une jonction. Un exemple de courbe type pour ces deux comportements est présenté sur la
Figure 3.25. Pour comparaison, les courbes de traction du BLOC référence selon les orientations SL et
ST sont ajoutées.

Une rupture nette et brutale a une jonction est observée pour toutes les éprouvettes du BLOC A-2
mais la rupture intervient tout de méme prés de la contrainte maximale. Un éventuel endommagement
progressif n’est pas observable sur la courbe de la Figure 3.25 dans la mesure ou il n’y a pas de
striction. Le faciés de rupture est lisse et homogéne sur toute la surface de I’éprouvette, Figure 3.26 ()
mais le fit de ’éprouvette n’est plus cylindrique ce qui est révélateur d’une anisotropie des toles’. A
plus fort grossissement, le faciés de rupture est caractérisé par la présence de cupules, Figure 3.26 (b).
Il n’est donc pas possible de parler de rupture fragile a cette échelle mais ce type de facies peut étre
considéré comme macroscopiquement fragile. La présence des pores aux interfaces soudées-diffusées
est la cause de cette fragilité malgré le franchissement avancé des interfaces par les joints de grains. Le
franchissement des interfaces est, bien entendu, secondaire pour obtenir des assemblages résistants par
rapport & I’élimination de la porosité aux interfaces.

2 Cet effet est également visible sur les courbes de traction du BLOC référence, Figure 3.25.
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Figure 3.25 : Courbes de contrainte-déformation du BLOC référence selon les orientations SL, ST et
TC et du BLOC A-2 selon ’orientation TC.

2mm

Figure 3.26 : Observations au MEB d’un faci¢s de rupture d’une éprouvette du BLOC A-2 selon
I’orientation TC (a,b).

Une rupture ductile hors jonctions est observée pour toutes les éprouvettes des autres assemblages
et cela méme pour les assemblages présentant une hétérogénéité de microstructure au niveau des
jonctions (BLOC B-2 et BLOC C-2), Figure 3.27 (a,b). La rupture s’est produite au cceur des toles

voire prés d’une jonction. Les jonctions ne sont donc pas le point faible de ces assemblages, pour ce
type de sollicitation.

Le facies de rupture du BLOC B-2 est « propre », sans signe distinctif d’une rupture amorcée sur
un défaut. A contrario, les alignements d’aluminosilicates initialement présents dans les tdles en acier
1.4404 2B constituant le BLOC C-2 (voir Tableau 2.6) ont servi de sites préférentiels d’amorgage de
la rupture des éprouvettes, Figure 3.28 (a). Des inclusions sont également présentes dans les toles en

acier 1.4404 2R constituant le BLOC B-2 mais la nocivité de ce défaut provient de leur alignement ce
qui n’est pas le cas dans ces toles.

Ces inclusions sont observées en fond d’ouverture sur les faciés de rupture et seulement a cet
emplacement, Figure 3.28 (b). Le méme mode d’endommagement est observé pour les assemblages en
acier 1.4404 2B (BLOC référence et BLOC A-2) et en acier 1.4404 1mm (BLOC C-1). La distribution
de ces inclusions a été étudiée et les résultats sont présentés en Annexe D. Il apparait effectivement
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que les assemblages réalisés a partir des toles en acier 1.4404 2B et en acier 1.4404 1mm présentent
une quantité non négligeable d’alignements d’inclusions. Il s’agit d’aluminosilicates qui avaient d’ores
et déja été observés dans les toles a 1’état de réception. De plus, attribuer I’origine de la rupture a ces
inclusions permet d’expliquer la ductilité plus faible de ces assemblages, selon 1’orientation TC, par
rapport au BLOC B-2 qui ne contient pas ou peu d’alignements d’inclusions.

Alignements
d’inclusions

\

Bl { R RST YT

Figure 3.27 : Observations d’une coupe transverse d’une éprouvette de traction du BLOC B-2 a la
loupe binoculaire (a) et du BLOC C-2 au MO (b) testée selon I’orientation TC.

Alignements

d’inclusions

2mm

Figure 3.28 : Observations au MEB d’un faci¢s de rupture d’une éprouvette du BLOC C-2 selon
I’orientation TC (a,b).

IV.1.2. Influence de la géométrie des éprouvettes

L’influence de la géométric des éprouvettes est étudiée en réalisant des éprouvettes
proportionnelles de diametre 8mm. Une relation entre le diamétre et la longueur utile des éprouvettes
est spécifiée dans la norme 1SO 6892-1 :2009 pour les éprouvettes proportionnelles, Equation 3.3 avec
Lo longueur utile initiale et D, diamétre initial de la partie utile. Seules des éprouvettes selon
I’orientation TC ont été réalisées puisque cette orientation permet de solliciter plus séverement les
jonctions par rapport aux deux autres orientations. Les résultats sont récapitulés dans le Tableau 3.7.

Lo =50, Equation 3.3

De maniere générale, la section initiale des éprouvettes n’a pas d’influence sensible sur le
comportement en traction des assemblages et le comportement est identique au précédent. La limite
d’élasticité a toutefois Iégérement diminué par rapport aux essais précédents, 20MPa en moyenne,
bien que cette grandeur soit normalement insensible a I’effet dimensionnel [120]. Des résultats
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similaires ont été obtenus dans les études suivantes [121,122]. La limite d’¢élasticité est, de ce fait, en
dessous des spécifications du code RCC-MRX. La dispersion des résultats (résistance a la traction et
allongement a rupture) s’explique par une distribution non homogene des alignements d’inclusions
d’une téle a une autre, Annexe D. Pour ces éprouvettes, le nombre total de jonctions est deux fois plus
important que dans les éprouvettes de 4mm de diamétre ce qui augmente la probabilité de présence
d’une tole avec une densité importante d’alignement d’inclusions. Ce phénoméne n’est pas observé
pour le BLOC B-2.

Assemblage gz‘;j;;) Rm (MPa) A, (%) Z (%) Rupture
BLOC ref. 2051 554+2 797 66+8 Hors jonctions
BLOC A-1 204+8 564+4 86+5 6516 Hors jonctions
BLOC A-2 203£12 541+4 61+1 43+1 Jonction
BLOC B-2 209+2 553+1 98+2 8213 Hors jonctions
BLOC C-1 197+2 534+16 66+19 54+4 Hors jonctions
BLOC C-2 196+3 538+16 79+14 6917 Hors jonctions

Spec. RCC-MRx >220 >525 >45 - -

Tableau 3.7 : Tableau récapitulatif des essais de traction a température ambiante des assemblages
soudés-diffusés selon 1’orientation TC avec une éprouvette de diamétre 8mm. Les valeurs indiquées
sont des moyennes réalisées a partir de quatre essais.

L’essai de traction n’a pas permis de mettre en évidence I’influence des différentes hétérogénéités
de microstructure observées dans la premiére partie de ce chapitre. Seul un assemblage avec présence
de pores aux interfaces présente une rupture prématurée par rapport aux autres assemblages. L’essai de
traction peut donc étre vu comme un premier test pour éliminer les assemblages les plus fragiles.

Des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy sont réalisés par la suite. Ce type d’essai a la
particularité, contrairement a 1’essai de traction, de solliciter spécifiquement une interface soudée-
diffusée si la jonction est placée a I’endroit adéquat de 1’éprouvette. 1l est donc plus sensible pour
caractériser la qualité des assemblages [123]. Cet effet est obtenu grace a I’entaille qui permet un
confinement des contraintes.

IV.2. Essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy V

Ces essais sont réalisés sur une machine Zwick/Roell avec un mouton de capacité maximum 300J.
Les éprouvettes sont usinées selon la norme ISO 148-1:2006 et I’entaille en V est placée sur une
interface. La position de 1’entaille est vérifiée sur plusieurs éprouvettes et dans tous les cas, I’interface
est comprise dans le rayon de courbure en fond d’entaille (R,=0,25mm). Quatre essais sont réalisés par
orientation de sollicitation (SL et ST) a température ambiante et pour certains assemblages a froid (T=
-155°C). Les essais a froid sont effectués en trempant les éprouvettes dans de 1’azote liquide (T= -
196°C) et I’essai est lancé 30s apres la sortie de 1’éprouvette (temps de mise en place de 1’éprouvette
sur la machine de résilience et de 1’obtention de la température désirée).
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IV.2.1. A température ambiante

Les résultats des essais a température ambiante sont résumés dans le Tableau 3.8. Comme attendu,
une rupture macroscopiquement fragile est observée pour 1’assemblage contenant des pores aux
jonctions soudées-diffusées, BLOC A-2. L’énergie absorbée est d’environ 50J quelle que soit
I’orientation de sollicitation et le faciés de rupture est lisse et homogene, Figure 3.29 (a). Une
expansion latérale est tout de méme visible ce qui t¢émoigne d’une certaine ductilité de ’assemblage.

Orientation de

Assemblage sollicitation KV (J) Rupture

SL >300* 0/4
BLOC ref.

ST >300* 0/4

SL 263114 4/4
BLOC A-1

ST 235129 4/4

SL 53+2 4/4
BLOC A-2

ST 52+2 4/4

SL >300* 0/4
BLOC B-2

ST >300* 0/4

SL 239+19 2/4
BLOC C-1

ST 165+12 4/4

SL >300* 0/4
BLOC C-2

ST >300* 0/4

Tableau 3.8 : Tableau récapitulatif des essais de résilience a température ambiante des assemblages
soudés-diffusés selon les orientations SL et ST. Les valeurs indiquées sont des moyennes réalisées a
partir de quatre essais. (*) Valeurs par défaut (La capacité limite du mouton pendule est de 300J).

Figure 3.29 : Photos d’un faciés de rupture d’éprouvettes du BLOC A-2 (a), du BLOC C-1 (b), du
BLOC réeférence (c) et du BLOC B-2 (d) sollicitées selon 1’orientation SL.

Pour tous les autres assemblages, un comportement trés ductile est observé avec une énergie
absorbée supérieure a 230J, Figure 3.29 (b), sauf un cas qui sera traité dans le paragraphe suivant.
Trois assemblages (BLOC référence, BLOC B-2 et BLOC C-2) ont méme atteint la capacité limite du
mouton Charpy et les éprouvettes ne se sont pas rompues, Figure 3.29 (c,d). Ce résultat n’est pas
surprenant pour le BLOC référence mais il 1’est plus pour les deux autres assemblages puisqu’une
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hétérogénéité de microstructure au niveau des jonctions a été mise en évidence. Ces hétérogénéités ne
sont donc pas fragilisantes pour ce type de sollicitation. Par rapport aux données de la littérature [39],
ces jonctions sont bien meilleures avec une augmentation de la résilience de plus de 80%.

Une baisse importante de 1’énergie absorbée est constatée pour le BLOC C-1 selon 1’orientation
ST, environ 75J par rapport a I’orientation SL. Cet effet est attribué & la présence des alignements
d’inclusions selon SL dans les tdles du BLOC C-1. La propagation de la fissure est, en effet, facilitée
par ces alignements qui sont alors perpendiculaires au sens de sollicitation des éprouvettes, la fissure
se propageant d’un alignement d’inclusions & un autre et ainsi de suite. Les faciés de rupture
témoignent de ce mode d’endommagement avec une distinction nette selon 1’orientation de
sollicitation, Figure 3.29 (b) et Figure 3.30 (a). Les faciés ressemblent a « des marches d’escalier »
avec la présence d’inclusions en quantité importante sur chacune d’entre elles, Figure 3.30 (b). Des
analyses EDS ont permis de montrer que deux types d’inclusions sont présents : des aluminosilicates
de forme irréguliere et des sulfures de manganese plus fins de forme sphérique. Ces derniers n’avaient
jamais été observés jusqu’a présent du fait de leur petite taille, inférieure a 1um de diametre. Des
zones avec la présence d’aluminosilicates sous forme de plaques ont également été observées, Figure
3.30 (c).

-
Alummgsilicates

E

Figure 3.30 : Observations au MEB d’un faciés de rupture d’une éprouvette du BLOC C-1 (a,c)
sollicitée selon I’orientation ST. Les fléches indiquent la position d’alignements d’inclusions.

Des alignements d’inclusions sont également présents dans les assemblages en acier 1.4404 2B
(BLOC référence, BLOC A-1 et BLOC C-2) mais cet effet n’a pas été observé car la quantité
d’inclusions est plus faible que dans les toles en acier 1.4404 1mm, environ deux fois moins (Annexe
D). Ceci explique néanmoins le début de propagation de la fissure pour le BLOC référence et le BLOC
C-2, Figure 3.29 (c) par rapport au BLOC B-2 ou aucune fissure n'est apparue au niveau de ’entaille,
Figure 3.29 (d).
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1vV.2.2. A froid

Des essais a froid (-155°C) sont réalisés sur les trois assemblages qui ont atteint la capacité limite
du mouton Charpy (BLOC référence, BLOC B-2 et BLOC C-2). Les aciers de I’étude ne présentent
pas de transition ductile-fragile & basse température comme les aciers ferritiques. Pour autant, une
fragilité est tout de méme observée puisque toutes les éprouvettes ont été rompues. Ces essais sont
donc plus discriminants que les essais réalisés a température ambiante. Les résultats sont récapitulés
dans le Tableau 3.9.

Orientation de

Assemblage sollicitation KV (J) Rupture

SL 171+16 4/4
BLOC ref.

ST 161+15 4/4

SL 128+9 4/4
BLOC B-2

ST 108+11 4/4

SL 182+9 4/4
BLOC C-2

ST 178+6 4/4

Tableau 3.9 : Tableau récapitulatif des essais de résilience a froid des assemblages soudés-diffusés
selon les orientations SL et ST. Les valeurs indiquées sont des moyennes réalisées a partir de quatre
essais.

Un comportement identique est observé pour le BLOC référence et le BLOC C-2 avec une énergie
absorbée d’environ 170-180J. Aucune différence significative est observée entre les orientations SL et
ST en considérant la dispersion des résultats. Les faciés de rupture de ces deux assemblages sont
ductiles, Figure 3.31 (a,b), et ils témoignent du mode de rupture par la présence des alignements
d’inclusions. La rupture ne s’est donc pas produite au niveau des jonctions soudées-diffusées pour le
BLOC C-2, Figure 3.32 (a) mais pres de celle-ci sur des alignements d’inclusions. La jonction n’est,
encore une fois, pas le point faible de I’assemblage.

SL 47

ST

@ (b)

Figure 3.31 : Photos d’un faciés de rupture d’une éprouvette du BLOC référence (a), du BLOC C-2
(b), du BLOC B-2 (c) sollicitée selon I’orientation ST.

Une certaine fragilité pour le BLOC B-2 est observée avec une énergie absorbée inférieure aux
deux précédents assemblages, environ 110J. Le faciés de rupture est macroscopiquement fragile,
Figure 3.31 () et la rupture s’est produite au niveau de la jonction dans la zone des précipités, Figure
3.32 (b). Les essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy a froid sont effectivement adaptés pour
révéler la présence de phases fragiles telles que des carbures de chrome [9] ou, pour le cas présent, des
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oxydes d’aluminium. Ceci explique également la baisse de ductilité, par rapport aux essais réalisés a
température ambiante, pour le BLOC référence et le BLOC B-2 par la présence des inclusions
d’aluminosilicates.

Alignements
d’inclusions

Figure 3.32 : Observations au MO d’une coupe transverse d’une éprouvette Charpy du BLOC C-2 (a)
et du BLOC B-2 (b) testée selon I’orientation ST.

IV.3. Essais de fluage

Lors de I’utilisation normale du composant en conditions réelles, le fluage est le mode de
sollicitation principal du fait du gradient thermique et de la différence de pression entre les circuits
primaire et secondaire [124]. Des essais de fluage jusqu’a rupture ont donc été réalisés sous air, a force
constante, sur des machines MAYES d’une capacité de 20kN ou 30kN et équipées de four résistifs
pouvant atteindre 1000°C. Afin d’éviter toute perturbation du signal par des variations de température,
la salle ou sont placées les machines est climatisée a +1°C.

Les essais sont réalisés a une température de 650°C pour des contraintes comprises entre 150 et
180MPa. Durant I’essai, la température est controlée a I’aide de trois thermocouples placés en contact
de la partie utile de 1’éprouvette. La mise en température est effectuée avec une précharge d’environ
10N afin de tendre la ligne de charge sans pour autant déformer plastiquement 1’éprouvette. Un
systeme d’amplification de la charge a bras de levier de 10 ou de 15 est utilisé ce qui correspond a une
contrainte de précharge de 5 ou de 7,5MPa respectivement. Une fois la température de consigne
atteinte, la mise en charge est effectuée manuellement sans-a coup, par ajout de masses successives sur
une durée de 30s. L allongement de 1’éprouvette est mesuré par la moyenne de deux capteurs LVDT
placés en partie froide et fixés a la partie utile de I’éprouvette au niveau des collerettes. La course des
capteurs LVDT est de £10mm avec une précision de 0,3um. Le signal de déformation ainsi que la
température sont enregistrés sur un PC.

Les assemblages testés sont le BLOC référence, le BLOC A-1, le BLOC B-2 et le BLOC C-2. Le
BLOC A-1 est testé afin de mettre en évidence I’influence de I’hétérogénéité de taille de grains sur le
comportement en fluage, la taille des grains étant un parameétre clé pour ce type de sollicitation
[125,126]. Le BLOC B-2 et le BLOC C-2 ont, jusqu’a présent, des propriétés mécaniques comparables
a celles du BLOC référence malgré 1’hétérogénéité de microstructure au niveau des jonctions soudées-
diffusées. Le comportement en fluage de ces jonctions est étudié afin de déterminer la nocivité de ces
hétérogénéités de microstructure sur la tenue mécanique en fluage.

111



Chapitre 3 : Etude paramétrique du procédé de soudage par diffusion CIC

Les courbes de fluage sont présentées sur la Figure 3.33. L’objectif principal de ces essais est
d’arriver a rupture afin de pouvoir comparer I’endommagement des différents assemblages. Les essais
de fluage ont débuté avec une contrainte de 150MPa et, au cours des essais, la contrainte a été
augmentée afin d’accélérer la rupture des éprouvettes, Tableau 3.10. La contrainte a une premiere fois
été augmentée de 10MPa puis une seconde fois de 20MPa pour finalement obtenir une contrainte
totale de 180MPa. La vitesse de déformation a augmenté d’un facteur entre 2 et 4 selon 1’assemblage
pour la premiére augmentation de charge et dun facteur supérieur a 20 pour la seconde.

30 -
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E 1 am--- BLOCA-1 | %
S 20 - £
= = =)
£ 2
E { ——BLOCB-2 |~
- 4 T T T 1
f‘g 15 4800 4900 5000
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< >rt—p
5 4 i 1
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Figure 3.33 : Courbes de fluage du BLOC référence, du BLOC A-1, du BLOC B-2 et du BLOC C-2 a

650°C.
Vitesse de déformation (h™) Propriétés a rupture
Assemblage .
: 150MPa | 160MPa | 180MPa* tfupt-(aﬁ‘)*wpa Ar (%) | Z (%)

BLOC ref. 45.10° 9,5.10° 1,2.10* 1127 30 74
BLOC A-1 4,7.10° 1,9.10° 2,.8.10" 421 28 66
BLOC B-2 6,6.10° 1,4.10° 1,5.10" 172 8 21
BLOC C-2 54.10° 1,8.10° 1,8.10" 373 21 72

Tableau 3.10 : Tableau récapitulatif des vitesses de déformation et des propriétés a rupture des
éprouvettes. (*) Ces valeurs sont des estimations car il est délicat de distinguer les stades secondaires
et tertiaires.

Une déformation plastique a été observée lors de la mise en charge puisque la contrainte de fluage
initiale (150MPa) est bien au-dessus de la limite apparente d’élasticité a 650°C des assemblages
soudés-diffusés, environ 1,5 fois plus élevée (Tableau 3.11). La déformation de mise en charge a été
en moyenne de 3%. Cette déformation a été enlevée pour tracer les courbes de fluage de la Figure
3.33.
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Assemblage R. (MPa) (Ii?\z(g; R (MPa)
BLOC ref. 89 107 282
BLOC A-1 67 94 284
BLOC B-2 102 119 286
BLOC C-2 83 109 282

Tableau 3.11 : Tableau récapitulatif des essais de tractions a 650°C des assemblages soudés-diffusés
selon orientation TC avec une éprouvette de type fluage (vgs=10"s™).

A P’issue des essais, une rupture prématurée sans présence de cavité de fluage est observée pour le
BLOC B-2 aprés seulement 172h a une contrainte de 180MPa. La rupture est brutale avec un stade de
fluage tertiaire trés court, Figure 3.33 et un allongement a rupture faible, 8%. Le facies de rupture est
lisse et homogene ce qui est caractéristique d’une rupture sur une jonction soudée-diffusée, Figure
3.34 (a). L’observation d’une coupe transverse de 1’éprouvette montre une ouverture en périphérie de
celle-ci sur une longueur de 100um environ, Figure 3.34 (b). Ce phénomene est observé pour chaque
interface et uniquement a cet endroit. L’ouverture forme une couronne sur le fiit d’éprouvette ce qui
augmente la contrainte du fait de la diminution de la section, ’augmentation de la contrainte est de
10% environ pour une ouverture de 100um. Une fois 1’ouverture initiée, la propagation se fait
progressivement suivant 1’interface jusqu’a rompre brutalement lorsque la contrainte devient trop
importante. Le faciés de rupture témoigne de ce mode d’endommagement avec une zone plus oxydée
en périphérie de I’éprouvette qu’au cceur, du fait de I’ouverture progressive de 1’éprouvette et donc du
temps d‘exposition plus long a I’atmosphére. Ces deux zones sont délimitées par le trait en pointillé en
jaune sur la Figure 3.34 (a).

—

Jonction

Figure 3.34 : Observations du faciés de rupture a la loupe binoculaire (a) et d’une coupe transverse au
MO (b) d’une éprouvette de fluage du BLOC B-2.

Pour les trois autres assemblages, 1’allongement a rupture est supérieur a 20% et une forte striction
est présente, environ 70%. Ce dernier point se caractérise sur les courbes de fluage, Figure 3.33, par un
stade de fluage tertiaire prononcé. Le BLOC A-1 et le BLOC C-2 ont un comportement au fluage
semblable avec un temps a rupture de 1’ordre de 400h a 180MPa. Le temps a rupture est environ trois
fois supérieur pour le BLOC référence. La microstructure hétérogene pour le BLOC A-1 avec
notamment la présence de petits grains peut expliquer une rupture plus rapide pour cet assemblage. La
vitesse de déformation est en effet inversement proportionnelle a la taille des grains [126]. La fraction
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plus importante de joint de grains a pour effet d’augmenter les mécanismes de fluage intergranulaire :
glissement, diffusion et naissance des cavités.

Pour ces trois assemblages, la rupture s’est produite hors jonctions, Figure 3.35 (a,c). La présence
de jonctions avec un franchissement limité n’est donc pas le point faible de 1’assemblage soudé-diffusé
méme si un temps a rupture plus court est observé pour cet assemblage par rapport a celui du BLOC
référence. Plusieurs essais sont nécessaires afin de déterminer si ce phénoméne est uniquement un
effet statistique ou non.

4 B WO

Figure 3.35 : Observations a la loupe binoculaire d’une coupe transverse d’une éprouvette de fluage
du BLOC référence (a), du BLOC A-1 (b) et du BLOC C-2 (c).

Des cavités de fluage ont été observées dans les éprouvettes de ces trois assemblages, Figure 3.36
(a). Ces cavités sont cependant rares et de faible taille ce qui témoigne d’un endommagement limité.
Aucune présence particuliére de cavité de fluage au niveau des jonctions soudés-diffusés n’a été
observée pour 1’éprouvette du BLOC C-2, Figure 3.36 (b). Ce point confirme que les jonctions
peuvent étre assimilées a des joints de grains « standard » du matériau. La rupture prématurée du
BLOC B-2 provient donc de la présence des oxydes d’aluminium qui sont alignés au niveau des
interfaces.

Comme cela est constaté sur la Figure 3.36 (b), la microstructure des assemblages est caractérisée
par une précipitation intragranulaire importante du fait du long temps de maintien a 650°C, supérieur a
5000h. Ces précipités n’ont pas été identifiés expérimentalement mais en considérant le diagramme
TTT d’un acier 316L (voir Figure 1.3), la présence de carbures de chrome et des différentes phases
intermétalliques possibles dans cet acier (phase sigma, phase Chi et phase de Laves) sont
envisageables. La présence de ces précipités a effectivement été¢ montrée dans 1’étude de Padilha et al.
[4] lors d’essais de fluage sur un acier 316L(N). Les différences de comportement en fluage ne sont
pas imputables a cette précipitation puisque celle-ci est équivalente dans les différents assemblages.
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/ Jonction

Cavité de fluage

Figure 3.36 : Observations au MO d’une coupe transverse d’une éprouvette de fluage du BLOC C-2
(a,b).

Par rapport au minimum spécifié par le code RCC-MRYX, les résultats de cette étude sont bien
supérieurs, Figure 3.37. Ces résultats ont été comparés pour une contrainte de 150MPa afin d’étre
conservatifs. De plus, la fabrication des assemblages par le procédé CIC n’a eu aucun effet sur le
comportement en fluage par rapport a un matériau massif avec une taille de grains identique.
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Figure 3.37 : Comparaison du temps a rupture d’un essai de fluage a 650°C du BLOC référence avec
les résultats de 1’étude de Mathew et al. [79] sur un acier 316L(N) avec différentes concentrations en
azote.

IV.4. Synthése

La nocivité des hétérogénéités de microstructure a été mise en évidence au cours de différents
essais mécaniques et les conclusions suivantes peuvent étre avanceées :

- L’absence de pores est le critére numéro un a satisfaire afin de garantir des propriétés
mécaniques satisfaisantes et, cela, méme si le franchissement des interfaces par les joints
de grains est avancé.

- Un franchissement limité des interfaces mais initié aux points triples est suffisant pour
garantir des propriétés mécaniques comparables a celles d’un assemblage complétement
homogene a condition que ’interface puisse étre considérée comme un joint de grains
« standard » du matériau. En effet, lorsque des oxydes d’aluminium sont présents au
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niveau des jonctions, une fragilisation de I’assemblage est observée, notamment en fluage.
Il faut néanmoins relativiser ce phénomeéne car les propriétés mécaniques de cet
assemblage sont tres satisfaisantes et comparables, en traction et en flexion par choc sur
éprouvette Charpy, aux propriétés mécaniques d’un assemblage homogene. Il est donc
tout a fait envisageable d’utiliser ce type d’assemblage pour un composant ne nécessitant
pas de tenue mécanique spécifique au fluage. Ce type d’assemblage peut donc étre
considéré avec des caractéristiques globales sans a avoir a affecter un coefficient de
joint malgré un franchissement limité des interfaces.

- Une hétérogénéité de taille de grains a I’échelle de 1’assemblage ne permet pas de
considérer des propriétés mécaniques globales, malgré un franchissement généralisé des
interfaces, puisque 1’assemblage se comporte comme un matériau multicouche selon les
zones de taille de grains.

- Laprésence d’inclusions et de leurs alignements dans les toles a 1’état de réception est un
défaut néfaste pour la tenue mécanique des assemblages et devient le point faible des
assemblages. Ces alignements d’inclusions sont en effet un site préférentiel de rupture.
Ceci est notamment trés marqué pour le BLOC C-1 en acier 1.4404 1mm. Les propriétés
mécaniques de cet assemblage sont décevantes en regard de I’homogénéité et la finesse de
la microstructure. L’élimination des alignements d’inclusions dans les toles a 1’état de
réception est finalement un critére plus important que 1’obtention d’un franchissement
généralisé des interfaces pour obtenir des propriétés mécaniques satisfaisantes.

Ces différents essais ont également permis de déterminer quel essai est le plus discriminant pour
tester des assemblages soudés-diffusés. Les essais de traction lisse axisymétrique ne sont pas suffisants
pour tester la tenue mécanique d’un assemblage soudé-diffusé. En effet dans la plupart des cas, la
rupture est trés ductile et hors jonction. Seules les jonctions trés fragiles sont identifiées. Les essais de
flexion par choc sur éprouvette Charpy permettent de localiser I’endommagement au joint rendant cet
essai plus discriminant. La réalisation des essais a basse température permet d’accentuer ce
phénoméne. Les essais de fluage sont également trés discriminants et permettent de solliciter
I’ensemble de I’assemblage. Ces essais sont cependant trés longs par rapport a un essai de flexion par
choc sur éprouvette Charpy qui prend seulement quelques secondes.

V. Conclusions

A TD’issue des caractérisations métallurgique et mécanique des assemblages soudés-diffusés, les
parameétres clés de la formation d’une interface ont été identifiés. L obtention d’un assemblage de
qualité passe par le contrble des parameétres « procédés » mais également par 1’optimisation du
matériau a souder pour le procédé de soudage par diffusion. Un certain nombre de recommandations
peuvent étre données pour I’approvisionnement de toles spécifiques pour ce procédé. Ces
caractéristiques peuvent étre classées comme suit :

e Caractéristiques de surface
- Etat de surface 2B ou PE,
- Composition chimique de la surface sans oxydes stables tels que des oxydes
d’aluminium et/ou de titane par exemple.
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e Caractéristiques de volume
- Eviter la présence d’éléments ségrégeant aux joints de grains et/ou en surface dans la
composition chimique de la nuance telle que le titane® et/ou I’aluminium [83],
- Réduire le taux inclusionnaire et notamment les alignements,
- Taille de grains homogene et fine.

Ces recommandations sont, bien entendu, non exhaustives et peuvent étre applicables a d’autres
nuances qu’a celles des aciers de 1’étude.

Ces résultats sont riches de renseignements pour la compréhension de la formation d’une interface
au cours du procédé de soudage par diffusion. Une information est cependant manquante pour une
compréhension globale du phénomene. En effet, jusqu’a présent, seuls 1’état de départ et 1’état final
ont été étudiés et cela ne permet pas d’accéder aux mécanismes et a la cinétique de formation des
interfaces. Ce point est traité dans le chapitre suivant par I’intermédiaire d’assemblages par CIC
interrompues et de modélisations numériques.

® Des résultats complémentaires sont présentés en détail dans I’ Annexe E.
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Chapitre 4 : Formation d’une interface lors du procédé de soudage par diffusion CIC

I. Introduction

Dans le chapitre précédent, I’étude paramétrique du procédé de soudage par diffusion a permis de
déterminer les paramétres clés de la formation d’une interface.

Pour enrichir et compléter ces résultats, ce dernier chapitre est consacré spécifiquement a
I’identification des différentes étapes de formation d’une interface au cours du procédé de soudage par
diffusion. Les mécanismes physiques et la cinétique de formation d’une interface soudée-diffusée sont
présentés et discutés. Jusqu’a présent seuls des cycles dits « complets », ¢’est-a-dire avec un temps de
maintien en température et pression long (typiquement 3h pour le cas de 1’étude), ont été réalisés. Ce
type de cycle peut « gommer » certains phénoménes apparaissant en début de cycle de soudage
notamment. Afin de pallier ce probléme, des assemblages par CIC interrompues sont utilises. L intérét
d’une approche par la simulation numérique est finalement discuté et des résultats préliminaires sont
présentés pour un cas simplifié.

Il1. Processus de formation d’une interface soudée-diffusée

La formation d’une interface au cours du procédé de soudage par diffusion est étudiée en utilisant
les toles en acier 1.4404 2B. D’autres états de surface que celui-ci sont également utilisés afin
d’argumenter la discussion. A partir du cycle référence de 1’étude (1100°C/3h/100MPa), des
assemblages interrompus, au nombre de cing, sont réalisés. Les cycles de CIC ont été interrompus
aussi bien dans la montée que pendant le palier de température et de pression, Tableau 4.1. Le
refroidissement est suffisamment rapide, supérieur a 2000°C/h entre 1100 et 400°C, afin de s’assurer
qu’aucune évolution de microstructure (croissance des grains, franchissement et précipitation)
n’intervienne durant cette étape. La microstructure (porosité, taille de grains et taux de
franchissement) de ces assemblages est étudiée ainsi que leurs propriétés mécaniques. En ce qui
concerne les essais mécaniques, seuls des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy ont été
réalisés puisque ce type d’essai est rapide et relativement discriminant. Ces essais ont principalement
été utilisés afin de mettre en évidence 1’avancement de 1’élimination des pores au cours du procédé de
soudage par diffusion.

Temps (min) Interruption
210 Montée en température a 980°C et
pression a 87MPa
299 Montée en température a 1040°C et
pression a 94MPa
242 Début de palier a 1100°C/100MPa
257 15min a 1100°C/100MPa
302 60min a 1100°C/100MPa
412 180min a 1100°C/100MPa
(Cycle complet — BLOC référence)

Tableau 4.1 : Tableau récapitulatif des assemblages CIC interrompus.
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Chapitre 4 : Formation d’une interface lors du procédé de soudage par diffusion CIC

Les résultats (taille de grains, taux de franchissement et résilience KV) sont synthétisés sur la
Figure 4.1. Ces caractéristiques n; sont tracées sous la forme d’un avancement, le point final n;; étant
la microstructure et les propriétés mécaniques de I’assemblage issu du cycle complet de CIC (BLOC
référence). Le point initial n;, correspond aux caractéristiques des tdles avant assemblage. Pour ce
point, le taux de franchissement est donc nul ainsi que I’énergie absorbée KV. Les points
expérimentaux ont éte reliés sur la Figure 4.1 afin de faciliter la visualisation.

Ce type de figure permet d’avoir une vue globale de 1’évolution de la microstructure et de la tenue
mécanique lors du procédé de soudage par diffusion. La taille de grains au niveau des interfaces est
considérée puisque ce sont ces grains qui participent au franchissement des interfaces soudées-
diffusées. A noter que la discussion qui suit est tirée de résultats issus de cycles couplés
pression/température, les conclusions qui en découlent sont donc uniquement valables pour ce type de
cycle.

1200 ~ ; r
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1000 L s &
g F08 LI
800 - § I Bl &
) =z I
it - 0,6 M~
= 600 -
-
400 1 Dimerface L 054 E
Franchissement g
=
Energie absorbée =
200 T KV? g B 0'2 <
0 T T T T T f — T T T T T T T 0..0
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Figure 4.1 : Evolution de la taille des grains au niveau des jonctions soudées-diffusées, du
franchissement et de la tenue a la résilience au cours d’un cycle de soudage par diffusion
(1100°C/3h/100MPa) de I’acier 1.4404 2B.

A partir de la Figure 4.1 et des observations métallographiques, le processus de formation d’une
interface au cours du procédé de soudage par diffusion peut étre décrit en trois étapes :

- La mise en contact des surfaces,
- L’élimination des pores et des impuretés,
- Le franchissement des interfaces soudées-diffusées.

Le deuxiéme phénomeéne ne constitue pas réellement une étape en soi puisque 1’élimination des
pores et des impuretés se fait d’une maniére continue au cours des deux autres processus.

I1.1. Mise en contact

La premiére étape se caractérise par une mise en contact « intime » des téles par des mécanismes
de déformation plastique et viscoplastique sous 1’effet conjugué de la pression et de la température. A
ce stade, des pores grossiers sous forme de bandes de 10um de longueur et 0,5um d’épaisseur peuvent
étre observés au niveau des jonctions soudées-diffusées, Figure 4.2 (a). Comme précédemment, la
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taille des pores n’est donnée qu’a titre indicatif car la procédure de polissage mécanique augmente
artificiellement leur taille. Ceci est vrai pour I’ensemble des observations qui suivent. L’assemblage
est tout de méme suffisamment robuste pour permettre d’usiner des éprouvettes Charpy. La tenue
mécanique reste cependant trés faible avec une énergie absorbée de 3+1J. Certains pores ont de plus
une forme atypique de « cintre » témoignant de 1’état de surface des tdles avant assemblage. Cette
forme est en effet caractéristique de I’aspect creusé des joints de grains en surface des toles avant
assemblage (voir Figure 2.13).

Jonction

9um

Figure 4.2 : Observations au MEB en mode ER (a) et au MO (b) dans le plan ST-TC d’une jonction
soudée-diffusée en acier 1.4404 2B apres un cycle de CIC interrompu dans la montée en température a
980°C.

Cette étape est atteinte rapidement au cours du cycle de soudage par diffusion, pendant la montée
en température et en pression, du fait de I’utilisation d’une forte pression de soudage. Pour un cycle de
CIC donné, cette étape sera atteinte d’autant plus rapidement que la rugosité des toles sera faible [42—
44]. Ce point est Vvérifié expérimentalement lors d’assemblage de toles en acier 1.4404 avec un état de
surface PE, Figure 4.3 (a,b). La mise en contact « intime » des toles a été plus rapide puisque le
processus d’élimination des pores est plus avancé. Les pores ont principalement une forme sphérique
de diametre 0,3um environ. La différence de topologie entre ces deux états de surface est clairement
visible en comparant ces deux figures. La jonction est parfaitement rectiligne pour un état de surface
PE alors que pour un état de surface 2B, elle est irréguliére.

A ce stade aucun franchissement n’est encore observé et cela, quel que soit I’état de surface (2B
ou PE), Figure 4.2 (b) et Figure 4.3 (b). Les joints de grains forment uniquement des points triples
avec les jonctions soudées-diffusées. La taille des grains n’a par ailleurs pas encore évolué par rapport
a I’état avant assemblage. Le nombre de points triples formés avec la jonction correspond au nombre
de joints de grains débouchant a la surface des tdles avant assemblage. Ce premier stade correspond
finalement a 1’étape d’accostage définie par Bienvenu [18].
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Figure 4.3 : Observations au MEB en mode ER (a) et au MO (b) dans le plan ST-TC d’une jonction
soudée-diffusée en acier 1.4404 PE apres un cycle de CIC interrompu dans la montée en température a
980°C.

11.2. Elimination des pores et des impuretés

L’¢limination des pores et des impuretés se fait de manicre continue au cours du procédé de
soudage par diffusion. Ces « défauts » ont donc uniquement un effet transitoire sur le déplacement des
joints de grains sauf si les impuretés sont de nature exogeéne telle que des particules de sablage, Figure
4.4. Dans ce cas, les impuretés ne sont pas dissoutes ou que partiellement au cours du cycle de
soudage par diffusion. Ces différentes sources d’hétérogénéités peuvent étre rencontrées lorsque le
procédé de soudage par diffusion au sens large, c’est-a-dire la préparation des surfaces des toles et le
cycle de CIC, n’est pas adapté a 1’état de surface (rugosité et couche d’oxyde) du matériau a souder.

ST
Particules de
sablage
/\ TC

Jonction

Figure 4.4 : Observation au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
avec un état de surface sablé (Cycle de CIC : 1100°C/100MPa/3h).

L’utilisation d’une forte pression (100MPa) et d’une température élevée (1100°C) de soudage
permet une élimination rapide des pores au cours du cycle de soudage par diffusion. Ce n’est, par
exemple, pas le cas lorsque la pression de soudage est basse (10MPa), BLOC A-2. Des pores sont en
effet encore présents malgré I’utilisation d’une température élevée (1100°C) pendant un temps de
maintien de 3h. A ce stade, les pores sont principalement éliminés par des mécanismes diffusifs qui
demandent du temps pour avoir une action significative. La cinétique d’élimination des pores sera
d’autant plus réduite que la pression et la température de soudage seront faibles et également lorsque
les pores se retrouvent isolés a I’intérieur d’un grain.
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La cinétique rapide d’¢élimination des pores est confirmée par les essais de flexion par choc sur
éprouvette Charpy, Figure 4.1 et Figure 4.5 (a-f). La tenue mécanique des jonctions soudées-diffusées
augmente en effet trés rapidement au cours du cycle de soudage par diffusion. Au début du palier de
soudage, les facies de rupture des éprouvettes sont d’ores et déja caractérisés par des arrachements,
Figure 4.5 (c), qui sont de plus en plus nombreux au cours de 1’avancement du cycle de CIC.
L’énergie absorbée dépasse 170J dés 15min de palier a 1100°C/100MPa mais des zones lisses
caractéristiques d’une rupture a I’interface sont encore visibles, Figure 4.5 (d). Au bout de 1h de palier
a 1100°C/100MPa, le facies de rupture est caractéristique d’une rupture initiée sur des alignements
d’inclusions, Figure 4.5 (e). La différence de propriétés mécaniques constatée entre cet assemblage et
le BLOC référence (KV>300J) n’est pas significative du fait de 1’hétérogénéité des alignements
d’inclusions d’une t6le a une autre, Annexe D.

SL j
(©

ST

KV =20+2] KV =84+3]

KV =176+3] KV =238+23] KV >300J*

Figure 4.5 : Photos d’un faciés de rupture d’une éprouvette sollicitée selon I’orientation ST aprés des
cycles de CIC interrompus dans la montée en température a 980°C (a), a 1040°C (b), au début du
palier (c), a 15min (d), 60 min (e) et 180min (f) a 1100°C/100MPa. (*) Valeur par défaut (La capacité
limite du mouton pendule est de 300J).

Les impuretés au niveau des jonctions soudées-diffusées peuvent se caractériser par la présence de
particules exogénes et/ou d’une couche d’oxyde. Cette derniére peut étre présente avant assemblage,
couche d’oxyde natif de I’acier, et/ou apparaitre au cours du procédé de soudage par diffusion lorsque
I’atmosphére de soudage n’est pas exempte d’espéces oxygénées [46]. La présence d’une précipitation
intervenant au cours du procédé de soudage est également un facteur d’hétérogénéité aux interfaces
soudées-diffusées (BLOC B-2). Ce cas est traité ultérieurement.

La couche d’oxyde natif des toles avec un état de surface 2B n’est pas un point rédhibitoire pour la
formation des interfaces du fait de sa faible épaisseur (une dizaine de nanométres) et de sa
composition chimique (oxyde mixte de chrome et de fer). Sa faible plasticité lui permet de se
fragmenter en raison de la rugosité des toles, coalescer et/ou se dissoudre dans la matrice au cours du
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procédé de soudage par diffusion. Dans le cadre de cette étude, ce phénoméne semble étre du second
ordre par rapport a I’élimination des pores et leurs effets.

11.3. Franchissement des interfaces

Aprés la premiere étape, ’interface est grossierement rectiligne ou le long de celle-ci sont encore
dispersés des pores et des impuretés. L’¢élimination de ’interface va alors se produire par croissance
des grains au travers de cette derniere. Le franchissement peut étre décrit en deux étapes : amorgage et
généralisation a I’ensemble de la structure.

11.3.1. Amorcage

Le franchissement des interfaces est initié par les points triples au niveau des jonctions
soudées-diffusées, Figure 4.6 (a). Ces points triples peuvent donc étre vus comme des germes pour le
franchissement des interfaces. Ce franchissement n’est cependant pas associé a une modification
significative de la taille moyenne des grains, Figure 4.1, mais plutdt a un réarrangement local de la
structure. Le terme de « croissance locale » peut également étre utilisé puisque la pression motrice
pour le mouvement des joints de grains provient de leur courbure locale. Ce premier stade de
franchissement est observé pendant la montée en température et en pression dés 1040°C avant méme
d’atteindre la température et la pression de soudage. La question de I’influence du chemin suivi pour
atteindre le palier en température et en pression est donc importante. A ce jour, la question reste
ouverte et ce point est une perspective a court terme de 1’étude.

Initiation du
franchissement

B
-

Jonction

9um

Figure 4.6 : Observations au MO (a) et au MEB en mode ER (b) dans le plan ST-TC d’une jonction
soudée-diffusée en acier 1.4404 2B apres un cycle de CIC interrompu dans la montée en température a
1040°C.

L’amorcage du franchissement aux points triples peut étre expliqué par 1’équation de Young [84],
Equation 4.1.

ho_ T _ 7s Equation 4.1

sing, sing, sind,
avec y I’énergie des joints de grains et 0 I’angle entre deux joints de grains. D’aprés la relation de Read
et Shockley [86], 1’énergie d’un joint de grains dépend uniquement de 1’angle de désorientation entre
deux grains pour un matériau donné. Les aciers de 1’étude étant isotropes, 1’énergie des joints de grains
peut donc étre considérée comme constante (y; = v, = y3 = y) impliquant des angles d’équilibre aux
points triples de 120°. Une jonction type T comme schématisée sur la Figure 4.7 (a) est donc fortement

125



Chapitre 4 : Formation d’une interface lors du procédé de soudage par diffusion CIC

hors équilibre. Ce type de jonction n’est normalement pas observable dans un acier, pour des joints de
grains isotropes, mais cela le devient au niveau des jonctions soudées-diffusées du fait du procédé
d’assemblage. La minimisation de I’énergie d’un tel systéme va alors s’effectuer en obtenant des
angles de 120° au point triple, engendrant un franchissement local, Figure 4.7 (b), sans pour autant
affecter le reste de la structure du fait de « I’excés d’énergie » a ce point.

(@ 1 ) 1 =YY=y (©) 1
8,=6,=0,=120° Y1<Y2=Y3

[SS]
A
-—

[¥N]

6,>120°

6,=180° Franchissementl

Figure 4.7 : Jonction de type T (a) et influence de 1’énergie des joints sur les angles d’équilibre au
point triple (b,c).

Le taux de franchissement associé pour maintenir 1’équilibre d’un tel systéme peut étre obtenu
théoriquement, c’est-a-dire dans le cas d’une croissance de grains pure par capillarité, selon le modéle
analytique de Garcke et al. [127]. Ce modéle est détaillé en Annexe F. Un décrochement h et un taux
de franchissement sont associés au déplacement des joints de grains pour obtenir des angles de 120° au
point triple, Figure 4.8. D’aprés ce modele, le franchissement est égal au diamétre du grain D puisque
la hauteur de décrochement h est supérieure au critére de 1’étude (2um), Figure 4.8. Cependant, en
pratique, ce taux de franchissement n’est pas observé puisque des effets de trainage sur la migration du
joint d’interface sont observes, Figure 4.6 (a,b).

Pour D = 20,5um
h = 2,8um

0 D/2 D
Figure 4.8 : Minimisation d’une jonction de type T par le mouvement des joints de grains.

La cinétique associée a la migration de ce type de systéme est trés élevée dans les premiers
instants [127], environ 3 fois supérieure a celle obtenue une fois le point triple a 1’équilibre. La
cinétique de migration des joints de grains ralentit ensuite au fur et a mesure que les angles du point
triple se rapprochent de 120° pour finalement atteindre une cinétique de déplacement constante en
fonction du temps.

L’énergie des joints de grains de l’acier de I’étude est isotrope mais la microstructure est
également caractérisée par la présence importante de plans de macles mécaniques et thermiques,
Figure 4.9 (a). Les plans de macle ont une énergie de joints de grains nettement inférieure a un joint de
grains « normal » d’un acier (voir Tableau 2.10). L’angle formé au niveau de I’interface est donc
supérieur a 120°, Figure 4.7 (c). Dans ce cas précis, I’angle d’équilibre entre un plan de macle et
I’interface est compris entre 165 et 180° selon le type de plan de macle (cohérente ou incohérente). Ce
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point est en effet vérifié expérimentalement, Figure 4.9 (b). La présence des plans de macle dans la
structure de I’acier ne participe donc pas au franchissement des interfaces. Il est cependant délicat
d’affirmer ou d’infirmer a ce stade si les plans de macle ont un effet néfaste sur le franchissement des
interfaces.

(@)

(b) ST 4-7

Figure 4.9 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée du BLOC C-2
(a,b) : mise en évidence des plans de macle de la microstructure.

Dans certains cas, un franchissement initié en dehors d’un point triple peut également étre observé,
Figure 4.10 (a). Deux hypotheses peuvent étre avancées pour expliquer ce phénomene :

- Un léger écrouissage de surface avant assemblage peut entrainer une migration des joints
de grains du grain le moins déformé vers le grain le plus déformé.

- Une légére courbure du joint de grains a la jonction peut étre créée « artificiellement » en
raison de la rugosité des tdles, bien que celle-ci soit faible (S;=229nm). La migration des
joints de grains peut alors se produire selon la pression motrice apportée par cette
courbure.

Lors d’assemblages CIC interrompus de toles en acier 1.4404 PE, ce phénoméne n’a jamais éteé
observé confirmant ainsi les deux premiéres hypothéses, Figure 4.10 (b). La présence d’un effet 3D est
donc peu probable.

Jonction \

Franchissement non
initié a un point triple

Figure 4.10 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
avec un état de surface 2B (a) et PE (b) aprés un cycle de CIC interrompu dans la montée en
température a 1040°C.
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Le stade d’amorcgage du franchissement aux points triples pour cet état de surface (PE) intervient
plus tardivement au cours du cycle de soudage par diffusion malgré une élimination plus rapide des
pores. Le polissage électrolytique enléve 1’épaisseur d’un grain (environ 20pm) en surface des toles ce
qui a pour effet d’obtenir, d’une part, une microstructure de surface non affectée par le processus de
fabrication des toles et, d’autre part, de diminuer la rugosité.

Comme cela a été dit auparavant, la composition chimique de la surface des t6les avec les états de
surface 2B et PE est similaire (voir Chapitre 3 § I11.4.). De plus, I’obtention d’un état de surface PE
peut étre apparentée a une « coupe » de la surface, les orientations des joints de grains débouchant en
surface peuvent donc étre différentes de celles des joints de grains d’un acier préparé avec un état de
surface 2B, ceci pouvant avoir un effet bénéfique ou non sur le franchissement des interfaces. Aucune
distinction nette n’a cependant été observée entre les états de surface PE et 2B sur la distribution des
angles débouchant en surface des toles. Les résultats sont présentés en Annexe G. Ces deux effets ne
permettent donc pas d’expliquer 1’amorgage du franchissement plus rapide pour un état de surface 2B.

La rugosité des toles est responsable de ce phénomene. La rugosité, tant que celle-ci reste modérée
(de ’ordre de la centaine de nanometres), a deux effets bénéfiques pour le franchissement des
interfaces. Outre ’aspect cité précédemment, la rugosité permet de fragmenter plus facilement la
couche d’oxyde et donc de faciliter sa dissolution. Ces différents aspects sont cependant limités au
stade d’amorcage du franchissement et ne participent que faiblement au franchissement global des
interfaces. Le comportement en température (taille de grains moyenne et taux de franchissement) est
ensuite équivalent pour ces deux états de surface.

11.3.2. Généralisation

Le franchissement des interfaces soudées-diffusées se généralise ensuite au travers de la
croissance des grains de la structure, Figure 4.11 (a,b). Les processus d’élimination des pores et/ou
des impuretés ne sont pas pour autant terminés et ces « défauts » peuvent ralentir le franchissement
des interfaces par les joints de grains. Cet effet a notamment été montré lors des observations
métallographiques du BLOC A-2 (voir Figure 3.11).

(@)

Figure 4.11 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
2B apres un cycle de CIC interrompu en début de palier (a) et au bout de 15min de palier (b). Les
micrographies ont été prises avec un grossissement différent.

Pour le cycle de CIC (1100°C/100MPa) et le matériau (1.4404 2B) étudiés, 1’élimination des pores
et des impuretés se font rapidement au cours du cycle de soudage par diffusion. Lorsque les jonctions
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sont en majeure partie débarrassées de ces « défauts », la croissance des grains debute tout juste dans
le matériau, celle-ci se produit alors au travers des jonctions soudées-diffusées. Une augmentation de
seulement 10% de la taille des grains par rapport a celle avant assemblage permet d’obtenir un taux de
franchissement de 40% et ceci dés le début de palier en température et en pression, Figure 4.11 (a),
malgré la présence de pores. Ces «défauts» ne sont donc pas un obstacle définitif pour le
déplacement des joints de grains. Ce point est vérifié a condition que la cinétique de croissance de
grains soit suffisamment élevée [29] : ceci est notamment le cas dans les premiers stades de croissance
de grains lorsque la taille des grains est encore faible. Un franchissement généralisé des interfaces est
finalement obtenu entre 15 et 60 minutes de palier a 1100°C/100MPa. La cinétique de franchissement
semble étre ralentie, Figure 4.1, dans les derniers pourcents mais cela provient uniquement d’un effet
visuel. La cinétique de croissance des grains est en effet trés rapide ce qui laisse envisager 1’obtention
d’un taux de franchissement global peu aprés 15min de palier. Entre 15 et 60min de palier, la taille de
grains moyenne au niveau des interfaces a augmenté de 33 & 96um de diametre.

Lorsque le freinage est trop important au niveau des interfaces ou que I’interface est libérée des
« défauts » trop tardivement au cours du cycle de soudage par diffusion, la migration des joints de
grains ne peut alors pas se produire au travers de ’interface (voir Figure 4.4) ou au risque d’une
croissance exagérée des grains puisque le processus de croissance des grains sera déja bien avancé. Ce
point conforte le besoin de découpler dans le temps les processus d’élimination des « défauts » aux
interfaces et la croissance des grains. Dans certaines conditions, le mécanisme de freinage s’amplifie
au cours du procédé de soudage par diffusion. C’est notamment le cas pour les toles en acier 1.4404
2R ou les précipités d’alumine se forment au fil de ’avancement du cycle de CIC limitant ainsi la
croissance des grains a travers les interfaces, Figure 4.12 (a,b).

—

Jonction

Figure 4.12 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
2R aprés un cycle de CIC interrompu dans la montée en température a 980°C (a) et au début de palier
a1100°C/100MPa (b).

Le phénoméne de franchissement des interfaces peut finalement étre vu comme un processus de
germination-croissance ou les germes sont les points triples aux jonctions soudées-diffusées. Il n’est
cependant pas possible d’assimiler 1’évolution du franchissement des interfaces (Figure 4.1) a une loi
du type de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [128] puisque cette loi, Equation 4.2, est
basée sur plusieurs hypothéses non satisfaites dans ce cas d’étude. Le processus de franchissement des
interfaces est notamment une transformation anisotherme.
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Y1) =1-exp (-Kt") Equation 4.2

avec K une constante globale de vitesse de la transformation dans laquelle figurent les différents
facteurs intervenant dans les processus de germination et de croissance et n I’exposant d’Avrami qui
varie de 1 a 4 suivant le type de transformation.

I11. Etude de la cinétique de croissance des grains

Plusieurs phénomenes apparaissent en simultané au cours du procédé de soudage par diffusion
dont certains jouent le réle de frein pour le franchissement, c’est la présence de pores et d’impuretés,
et d’autre de moteur, c’est la croissance des grains. Lorsque les phénoménes de frein sont limités,
I’obtention d’une microstructure homogene a 1’échelle de la piéce n’est obtenue que si la croissance
des grains est suffisante. Ce point a notamment été mis en évidence lorsque les tdles ont été pré-
traitées thermiquement avant soudage, BLOC C-2. La cinétique de croissance des grains est donc un
paramétre important & maftriser lors de la formation d’une interface soudée-diffusée. Ce point est
étudié afin de déterminer la croissance de grains nécessaire et suffisante pour obtenir un
franchissement généralisé. La cinétique de croissance des grains doit également étre contrdlée afin de
conserver une microstructure fine. Ce point est cependant antinomique avec le précédent. La
possibilité d’une croissance locale au niveau des interfaces pourrait finalement &tre une solution qui
devrait satisfaire ces deux exigences.

Expérimentalement, I’utilisation d’un cycle haute pression (100MPa) et d’un état de surface 2B ou
PE permet de limiter ’impact des phénomenes freinant la formation des interfaces. L’influence de la
cinétique de croissance des grains peut donc étre étudiée spécifiquement. La croissance des grains est
régie selon 1’Equation 2.7 (Chapitre 2 § 111.2.1.). Cette cinétique peut donc étre modifiée (accélérée ou
ralentie) en jouant sur la mobilité m des joints de grains et/ou sur la pression motrice P pour la
migration des joints de grains, via les paramétres suivants :

- Le matériau (m),
- Lataille de grains initiale des téles (P),
- L’écrouissage de surface (P).

Les deux premiers points affectent I’ensemble de la microstructure de la piéce alors que le dernier
point a un effet uniquement au niveau des jonctions soudées-diffusées. Les avantages et inconvénients
de ces deux approches sont discutés en regard de I’application visée (échangeur de chaleur pour le
démonstrateur technologique ASTRID). Lorsque les résultats sont présentés sous la forme d’un
avancement, le point final d’avancement n;¢ considéré est la microstructure du cas référence (BLOC
référence) présenté dans la partie précédente.

I11.1. Microstructure globale

A T’échelle de la piéce, la cinétique de croissance des grains peut étre accélérée principalement de
deux fagons par rapport au cas d’étude précédent :

- En choisissant un matériau dont la croissance des grains est activée a plus basse
température telle qu’un acier inoxydable austénitique 1.4301 (304L) [129]. La principale
différence en termes de composition chimique de cet acier par rapport a un acier 1.4404
est ’absence de molybdéne et une teneur minimale en nickel plus basse (8% en masse
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contre 10% dans un acier 1.4404). La croissance des grains, plus tardive pour un acier
1.4404, est attribuée a I’effet du molybdéne en solution solide.

- En choisissant un matériau avec une taille de grains plus faible puisque la pression motrice
de migration des joints de grains est inversement proportionnelle a la courbure des grains.
La pression motrice sera donc d’autant plus importante que la taille des grains est faible.

Pour un cycle de CIC et un état de surface donnés, I’accélération de la cinétique de croissance des
grains permet logiquement d’accélérer le franchissement des interfaces par les joints de grains et ceci,
dans les deux cas cités precédemment, Figure 4.13 (a,b).
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Figure 4.13 : Evolution de la taille des grains au niveau des jonctions soudées-diffusées et du taux
franchissement au cours d’un cycle de soudage par diffusion (1100°C/3h/100MPa) de I’acier 1.4301
2B (a) et de I’acier 1.4404 1mm (b).

La différence de microstructure est notamment marquée pour un assemblage CIC interrompu au
début du palier en température et pression entre un acier 1.4301 2B et un acier 1.4404 2B, Figure 4.14
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(a,b). Un franchissement global des interfaces peut donc étre atteint plus rapidement au cours du cycle
de soudage par diffusion et ainsi permettre de réduire la durée des cycles de soudage pour I’acier
1.4301 notamment. Ce point est intéressant pour la réalisation de composants de petites tailles,
inférieures a la centaine de millimétre, ou le risque de gradient de température a travers 1’assemblage
est faible. Pour I’application visée, cet acier a cependant plusieurs inconvénients. Les propriétés
mécaniques a chaud et la tenue a la corrosion sont en effet réduites par rapport a un acier 1.4404. Ces
propriétés sont conférées a I’acier 1.4404 par 1’élément molybdéne entre autres. De plus, du fait de la
dimension de I’échangeur de chaleur (2,5x1x0,6m% un temps de maintien en température
suffisamment long, plusieurs heures, doit étre utilisé et cela au risque d’une croissance de grains trop
prononcée. Ce probléme est évité pour I’acier 1.4404 2B puisque un palier de taille de grains est
observé pour une température de 1100°C (voir Figure 2.30), mais ceci n’est pas le cas pour I’acier
1.4301 2B [129]. La croissance de grains risque d’étre alors trop prononcée pour cet acier.

Une alternative serait, au contraire, de réduire la mobilité des joints de grains et donc la croissance
des grains en ajoutant un élément d’addition tel que le titane. De plus, cela pourrait permettre de
découpler «naturellement » dans le temps les processus d’élimination des « défauts» et de
franchissement des interfaces par les joints de grains. Cette voie n’est cependant pas prometteuse au
vu des résultats présentés auparavant, Annexe E et Figure 2.40 (formation de précipités aux interfaces
soudées-diffusées).

Jonction

Figure 4.14 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4301
2B (a) et en acier 1.4404 2B (b) apres un cycle de CIC interrompu au début du palier a
1100°C/100MPa.

Le choix d’un matériau avec une taille de grains faible a, quant a lui, un double effet bénéfique
pour la formation de I’interface. D’une part, le nombre de germes initial est plus important et, d’autre
part, la cinétique de croissance de grains est plus élevée. Ces points ont tous deux pour effet
d’accélérer le processus de franchissement des interfaces. Concernant I’application visée, I’intérét
principal de I’utilisation d’une taille de grains fine avant assemblage réside dans la possibilité de
contréler la microstructure tout en garantissant un franchissement global des interfaces soudées-
diffusées. Au bout de 1h de palier a 1100°C/100MPa, la différence de microstructure est marquée
entre ’acier 1.4404 Imm et I’acier 1.4404 2B, Figure 4.15 (a,b).
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Jonction

Figure 4.15 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
1mm (a) et en acier 1.4404 2B (b) apres un cycle de CIC interrompu au bout de 1h de palier a
1100°C/100MPa.

L’ensemble des mesures de franchissement sont synthétisées sur la Figure 4.16 en fonction de la
taille de grains moyenne au niveau des interfaces normalisée a la taille de grains moyenne initiale.
Comme cela a été mentionné auparavant, trois cas se distinguent selon 1’intensité des phénomenes de
trainage présents :

- Blocage permanent quelle que soit la cinétique de croissance des grains. Le
franchissement des interfaces est tres faible et/ou inexistant. Cet effet a été rencontré lors
de I’assemblage de ’acier 1.4571 ou lorsque les surfaces de 1’acier 1.4404 2B ont été
polluées par des particules de sablage d’alumine (voir Figure 4.4).

- Effet de trainage « fort » et permanent. Les joints de grains peuvent se dissocier des
« défauts » mais uniguement lorsque la croissance de grains devient importante.

- Effet de trainage « faible » et/ou transitoire. Les « défauts » ne sont pas un obstacle
définitif pour le franchissement des interfaces.

Pour ce dernier cas, un franchissement généralisé des interfaces est finalement obtenu lorsque la
taille de grains a été multipliée par 3,5 au minimum par rapport a celle avant assemblage et ceci quelle
que soit la cinétique de croissance des grains. Comme cela a été montré tout au long de ce manuscrit,
ce critere de croissance de grains met clairement en évidence I’intérét d’avoir une taille de grains
faible a I’état initial. Une taille de grains initiale de 15um de diamétre par exemple permet de garantir
un nombre de grains minimum, 10 typiquement dans une paroi de Imm d’épaisseur, dans la paroi
entre le fluide caloporteur et le gaz a condition que la distribution des grains soit resserrée autour de la
moyenne (absence de croissance anormale).

Dans certains cas, cet état peut seulement étre obtenu avec une croissance de grains prononcée, ce
qui peut étre néfaste pour 1’intégrité finale du composant. L’intérét d’une croissance de grains locale
au niveau des interfaces est discuté dans la partie suivante.
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Figure 4.16 : Evolution du taux de franchissement en fonction de la taille de grains moyenne aux
jonctions soudées-diffusées normalisée par la taille de grains moyenne initiale pour un cycle de
soudage a 100MPa. La courbe n’a aucune justification théorique, elle est uniquement la pour faciliter
la lecture du graphique.

I11.2. Microstructure locale

Jusqu’a présent, le franchissement des interfaces soudées-diffusées par les joints de grains a
principalement été étudié en considérant un mécanisme de croissance des grains par capillarité.
D’autres sources de pression motrice pour la migration des joints de grains peuvent cependant étre
considérées (voir Tableau 2.9). Le mécanisme de migration des joints de grains liée a la déformation
stockée dans les grains est notamment intéressant, puisque ce mécanisme peut étre activé uniquement
localement en surface des tbles en réalisant un écrouissage de surface. Ce phénoméne a notamment été
mis en évidence lors des assemblages CIC interrompus avec un acier possédant un état de surface 2B.
Cet effet peut étre augmenté en réalisant un grenaillage, un fraisage ou un polissage grossier des tdles
par exemple. Deux options principales ont été retenues pour cette étude : le fraisage et le polissage
mécanique avec un papier abrasif SiC grossier.

L’écrouissage de surface par un polissage grossier se traduit par une augmentation légere de la
dureté en surface des toles, 159+2 HVyy g) €t 174+1 HVy (raise)- L’€crouissage de surface a été
suffisamment important pour obtenir un phénoméne de recristallisation des grains écrouis au niveau
des jonctions soudées-diffusées, Figure 4.17 (a). Cette étape est observée des un assemblage CIC
interrompu a 980°C pendant la montée en température et en pression. Le bénéfice que pouvait apporter
la recristallisation des grains (augmentation importante du nombre de germes et cinétique de
croissance de grains élevée) est cependant perdu par la présence de pores et de polluants tels que les
huiles de coupe utilisées lors du fraisage ou des particules de SiC du papier de polissage.

La topologie des toles a en effet été dégradée (augmentation des parametres de rugosité (S,,
Si0z...) par I’étape de fraisage ou de polissage retardant de ce fait la premiére étape de formation de
I’interface qui est ’accostage des tbles. L’élimination des pores n’étant pas assez avancée, la
croissance des grains qui suit I’étape de recristallisation n’a pas permis d’affecter le joint d’interface et
donc son franchissement, Figure 4.17 (b). De plus, il s’est avéré délicat d’écrouir les surfaces des toles
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sans altérer la composition chimique de celles-ci. Un effet de trainage exercé par ces polluants a limité
la migration des joints de grains et donc le franchissement des interfaces.

Jonction

Figure 4.17 : Observations au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée en acier 1.4404
avec un état de surface poli grossiérement apres un cycle de CIC interrompu dans la montée en
température a 980°C (a) et a 1040°C (b).

Un écrouissage de surface des tbles a souder reste donc potentiellement intéressant afin
d’accélérer le franchissement des interfaces, mais I’état de surface des toles (rugosité et composition
chimique) doit étre maitrisé afin de conserver I’effet bénéfique de la recristallisation des grains. Une
solution pour obtenir cet état serait d’approvisionner des toles a 1’état écroui, ¢’est-a-dire directement
apres le laminage a froid. Un « bon » état de surface pourrait ensuite étre obtenu par un polissage
électrolytique, par exemple. Le cycle doit cependant étre adapté a ce type de matériau puisque la
recristallisation intervient tres t6t au cours du cycle de soudage par diffusion.

La cinétique de croissance de grains peut également étre accélérée localement au niveau des
jonctions soudées-diffusées en insérant entre chaque tole a souder, une tole dite « d’insertion » avec

une taille de grains plus fine, Figure 4.18.
Toles a souder
. (eros grains)
1
| > Toles d’insertion
| (petit grains)

Figure 4.18 : Schématisation d’un assemblage hétérogene.

Ce type d’assemblage a été réalisé avec les toles en acier 1.4404 2B (t6les a souder) et en acier
1.4404 1mm (t6les d’insertion). Le franchissement des interfaces a effectivement été accéléré en
réalisant ce type d’assemblage, la cinétique de franchissement est du méme ordre de grandeur que
celle observée pour I’acier 1.4404 1mm. Cependant, plusieurs inconvénients peuvent étre mentionnés :

- Du fait de I'utilisation de deux toles différentes, le comportement en température sera
probablement différent au risque d’obtenir une microstructure hétérogéne au niveau des
jonctions soudées-diffusées. Ce point est en effet observé pour un assemblage interrompu
au bout de 1h de palier, Figure 4.19 (a). Du c6té de I’acier 1.4404 2B, la taille de grains
moyenne au niveau des jonctions est plus importante (Din 14404 28=68£4um) que celle
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mesurée du coté de I’acier 1.4404 1mm (Dpoy,1.4404 1mm=40+1pm). Cet effet est cependant
atténué lorsque le palier de soudage est prolongé, Figure 4.19 (b).

- Les toles d’insertion peuvent s’avérer plus fragiles par la présence d’un taux
inclusionnaire plus important. Dans ce cas, ces tdles seront donc le point faible de la
structure perdant, de ce fait, tout le bénéfice de I’insertion de ces tles.

- La composition chimique des deux tdles doit étre trés proche afin d’éviter un gradient de
composition chimique qui pourrait fragiliser la structure®.

Connaissant ces risques, la réalisation d’assemblages avec une t6le « d’insertion » & grains fins
parait intéressante et devrait permettre de conserver une taille de grains fine aprés assemblage CIC.
L’utilisation de feuillards, d’une centaine de microns d’épaisseur de plus a 1’état écroui pourrait
s’avérer d’autant plus intéressante que la taille de grains serait fine.

La microstructure finale du composant dépend donc de nombreux facteurs (matériau, topologie de
surface, température et pression de soudage,...). Il est délicat d’étudier un paramétre a la fois sachant
que la plupart des paramétres sont liés et ont des impacts les uns sur les autres. Dans ce contexte, la
simulation numérique a tout son intérét.

Jonction

Acier 1.440428B |  Acier 1.4404 1mm

Acier 1.44042B Acier 1.4404Tmm

Figure 4.19 : Observation au MO dans le plan ST-TC d’une jonction soudée-diffusée entre un acier
1.4404 2B et un acier 1.4404 1mm apres un cycle de CIC interrompu au bout de 1h (a) et 3h (b) de
palier a 1100°C/100MPa.

* Dans certain cas, une différence de composition chimique peut s’avérer intéressante puisque c’est une
source de pression motrice forte pour la migration des joints de grains (voir Tableau 2.9).
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IV. Modélisation du procédeé de soudage par diffusion CIC

De nombreux phénoménes physiques prennent place lors de la formation d’une interface soudée-
diffusée (élimination des pores, de la couche d’oxyde et croissance des grains). Tous ces mécanismes
interviennent simultanément au cours du procéde et ils dépendent de nombreux facteurs matériaux et
thermiques. Du fait de la complexité et du hombre de phénomenes a modéliser, I’implémentation de
tous ces phénomenes dans un modele numérique n’est pas possible a ’heure actuelle. Dans le cadre de
cette étude, seule la croissance des grains au travers une interface idéale, c’est-a-dire « sans défauts »,
a été modélisée. Les différents modeles sont tout d’abord passés en revue puis des résultats
préliminaires sont présentés. Au regard de ces résultats, le critére de franchissement établi dans le
chapitre 2 est finalement discuté.

IV.1. Modele de croissance des grains

1IV.1.1. Généralités

Le domaine de la simulation numérique de la croissance des grains a 1’échelle mésoscopique réunit
a ce jour de nombreux travaux de recherche. Les études concernant ce mécanisme se classent en deux
grandes familles : les méthodes stochastiques et les méthodes déterministes.

Parmi les méthodes stochastiques, la méthode de Monte-Carlo (MC) est la technique la plus
connue et la plus utilisée. La méthode MC a été appliquée au phénomeéne de croissance des grains dés
le début des années 1980 par Anderson et al. [99,111,112]. Dans ce modele, la structure est discrétisée
par un ensemble de cellules régulieres (pixels en 2D ou voxels en 3D) auxquelles est affecté un indice.
Deux cellules adjacentes ayant le méme indice sont donc considérées comme appartenant a un méme
grain et les joints de grains sont définis de maniére naturelle par les changements d’indice. Ceci a
I’avantage de faciliter entre autres les transformations topologiques rencontrées lors de la croissance
des grains (voir Figure 2.26). Cette méthode a également I’avantage d’étre simple et flexible.
Cependant, la non prise en compte du temps et de la température comme parametres physiques rend
difficile la comparaison avec les résultats expérimentaux [130]. Cette méthode posséde de plus un
caractére purement statistique puisque le passage d’une configuration a une autre est lié uniquement a
des probabilités de transition. Ces deux points sont rédhibitoires pour ’utilisation de cette technique
de simulation dans le cadre de cette étude.

L’automate cellulaire (AC) est une autre méthode stochastique [131]. Plusieurs régles physiques
sont utilisées afin de déterminer localement 1’évolution des cellules en fonction des cellules voisines.
Contrairement & la méthode MC, la méthode AC a I’avantage de permettre de faire évoluer toutes les
interfaces simultanément. Cependant, comme pour I’approche MC, la nature stochastique de cette
méthode peut poser des problémes de représentativité.

Les méthodes déterministes permettent de pallier ce probléme. Les approches les plus développées
de nos jours sont la méthode Vertex [132], la méthode des champs de phase [133] et la méthode
Level-Set [134]. Dans le cadre de cette étude, la technique retenue est la méthode Level-Set car celle-
ci doit permettre, par la suite, une extension naturelle vers la prise en compte de 1’ensemble des
meécanismes intervenant au cours de la formation des interfaces soudées-diffusées et notamment a la
simulation des phénomenes en 3D [135]. Cette technique a d’ores et déja été utilisée pour modéliser
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des évolutions d’interfaces complexes a 1’échelle de la microstructure dans un contexte éléments finis
(EF) :

- Modélisation du fluage de particules de poudre lors de la compaction de poudres au cours
d’un procédé CIC [136],

- Modélisation de la plasticité cristalline en grandes déformations dans un contexte EF
[65,137,138],

- Modélisation de la recristallisation et de la croissance des grains [65,137-140],

- Modélisation de phénomeénes de type endommagement ductile [141],

- Génération statistique de microstructure [142].

1V.1.2. Méthode Level-Set

Les simulations numériques ont été réalisées en collaboration avec M. Bernacki du CEMEF®.
L’approche numérique utilisée a été decrite dans un grand nombre de travaux menés au CEMEF
[65,136-141]. Ainsi, la méthode de calcul ne sera pas présentée en détail mais les aspects les plus
pertinents le seront de maniére succincte.

Génération de la microstructure

La microstructure digitale est réalisée en générant en 2D, par une approche de type Laguerre-
Voronoi [65,142], deux domaines séparés afin de construire 1’interface soudée-diffusée initiale, Figure
4.20. Les données nécessaires pour réaliser cette microstructure sont basées sur une distribution
expérimentale de taille de grains. La microstructure digitale respecte globalement la microstructure
expérimentale exceptée pour les petits grains, Figure 4.21. Un tel respect de la distribution initiale de
la taille de grains ne serait pas possible avec une approche de type Voronoi classique [142]. Le
domaine de simulation est de dimension 3x0,4mm? et il est composé de plus de 3000 grains a 1’état
initial.

Jonction

Figure 4.20 : Génération de la microstructure initiale par une approche de type Laguerre-\Voronof.

® Centre de mise en forme des matériaux de ’Ecole des Mines de Paris.
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Figure 4.21 : Comparaison de la distribution en nombre des grains entre les données expérimentales et
la génération Laguerre-Voronoi.

Description des joints de grains

La position des joints de grains est définie de facon implicite en utilisant le formalisme Level-Set.
Le domaine Q est composé de sous-domaines ayant pour interface I'. La fonction Level-Set ¢ est
généralement considérée comme une fonction distance signée, définie selon 1’Equation 4.3 avec d(x,I')
la distance de tout point x du domaine a I’interface I'. La fonction Level-Set est considérée comme
positive dans le sous-domaine du grain considéré et négative partout ailleurs. L’interface T" est alors
donnée par ’isovaleur zéro de la fonction Level-Set ¢. La Figure 4.22 illustre une fonction Level-Set
pour un grain circulaire en 2D.

{qﬁ(x) =+d(x,]), xeQ

I={xeQ¢(x)=0} Equation 4.3
- —— (])(X,}') =0
2223 Interface I'; du

{,? ;;.E grains i
f"’f
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%
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e

_:':’ ¢(X,}-‘) <0

Figure 4.22 : Schéma d’une fonction Level-Set d’un grain en 2D.

Expression de la vitesse de déplacement

L’évolution de la fonction Level-Set ¢ est donnée par I’Equation 4.4. Le transport se fait & partir
de la configuration initiale, ¢’est-a-dire @ (X,t=0) =@’ (X) et dépend uniquement de la vitesse de la
croissance des grains v(x,t), Equation 4.5.
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o) (X 1) Ve (1) =0 Equation 4.4
ot
V(x,t) =—myx; (x,t)_rii (x,1) Equation 4.5

La courbure des joints de grains k; est calculée sous la forme d’un terme de diffusion [140] et
finalement, le déplacement des joints de grains est défini par I’Equation 4.6.

ap(xt)
T A =0 o L NG}

g (xt=0)=¢(x)

Le systéeme est résolu pour les Ng grains présents dans le domaine Q. Au cours de la simulation,
les interfaces des grains évoluent en fonction du temps, la fonction Level-Set doit donc étre
réinitialisée a chaque pas afin de conserver ses propriétés métriques [138,143]. Un traitement
numérique aux jonctions multiples est également appliqué a chaque pas de temps afin d’éviter des
problémes d’incompatibilité tels que la création de vides [140], Figure 4.23.

<

Figure 4.23 : Schéma du traitement numérique aux jonctions multiples.

Equation 4.6

v

Optimisation du calcul

Ces différentes procédures (calcul de la fonction Level-Set, traitement numérique des jonctions
multiples et procédure de re-initialisation) doivent étre résolues pour chaque fonction Level-Set dans
tout le domaine. La principale faiblesse de 1’algorithme de croissance des grains demeure le codt
numérique important. Afin de diminuer le nombre de fonctions Level-Set et donc les ressources
nécessaires pour le calcul, un algorithme de coloration est utilisé [65,142,144]. Une fonction Level-Set
dite « container », déterminée par un code couleur, regroupe alors plusieurs grains, Figure 4.20. En
vue d’une meilleure description des joints de grains, un maillage anisotrope aux joints de grains est
réalisé [138,142], Figure 4.24. Cette technique permet de raffiner le maillage autour des joints de
grains, tout en gardant un nombre raisonnable de nceuds et de mailles. L’anisotropie des éléments est
imposée dans le sens de la normale aux interfaces, c’est-a-dire dans le sens du transport des interfaces.
Ce choix permet d’optimiser le colit numérique puisque le remaillage n’est finalement raffiné que dans
les directions et la zone utiles.
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Figure 4.24 : Maillage anisotrope aux joints des grains.

Algorithme de calcul

En utilisant tous les outils numériques présentés ci-dessus, 1’algorithme de croissance des grains
utilisé est le suivant :

- GGL1. Résolution de I’Equation 4.6 pour toutes les fonctions Level-Set actives.

- GG2. Traitement numérique des jonctions multiples.

- GG3. Procédure de ré-initialisation pour toutes les fonctions Level-Set actives.

- GG4. Désactivation des fonctions Level-Set négatives tout le domaine (cela signifiant que
les grains correspondant ont disparu).

- GG5. Opération de re-maillage.

IV.1.3. Hypotheses de simulation

Au vu de la complexité des phénoménes intervenant au cours de la formation des interfaces
soudees-diffusées, un certain nombre d’hypothéses simplificatrices ont été utilisées pour la
simulation :

- La structure du matériau est considérée comme parfaitement isotrope. L’énergie y des
joints de grains dans 1’Equation 4.6 est donc supposée constante. Les plans de macle ne
sont pas pris en compte pour la simulation.

- Aucun effet de trainage n’est présent sur les joints de grains et qu’il soit dd a la présence
de pores, d’une couche d’oxyde, de précipités, d’inclusions et/ou de ferrite 5.

- L’interface entre les deux tdles est considérée comme parfaitement rectiligne.

IV.2. Résultats préliminaires

Les données utilisées pour la simulation (mobilité et énergie des joints de grains) sont tirées d’un
travail sur I’acier 304L [65]. La microstructure digitale initiale a été réalisée a partir de données issues
d’un assemblage CIC interrompu a 980°C, en acier 304L, puisque & ce stade du cycle de soudage le
processus de franchissement des interfaces n’a pas encore commencé. Le chargement thermique a été
simulé & partir de ce point jusqu’a une température de 1100°C avec une vitesse de chauffe de 5°C/min
puis un palier de 3h & cette température.
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L’évolution de la microstructure en fonction du temps est présentée sur la Figure 4.25 (a-c).
Comme attendu, le franchissement s’initie aux points triples au niveau de I’interface, Figure 4.26. Ce
stade est observé des les premiers pas de la simulation a t=20s ce qui correspond a une température
d’environ 982°C. Le franchissement se propage ensuite trés rapidement a 1’ensemble de la structure,
Figure 4.25 (b,c). La simulation a finalement été arrétée peu aprés cette étape.
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Figure 4.25 : Evolution de I’interface en fonction du temps : t=20s soit T=982°C (a), t=120s soit
T=990°C (b) et t=720s soit T=1040°C (c).
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Jonction

Figure 4.26 : Zoom de la Figure 4.25 (a) au niveau de I’interface (t=20s soit T=982°C). L’aspect
« rugueux » des grains est di au zoom important de la Figure 4.25 (a).

La microstructure digitale est comparée avec le premier assemblage CIC interrompu (stoppé dans
la montée en température a 1040°C), Figure 4.27 (a,b). Les deux microstructures sont radicalement
opposées, 1’une associée a la microstructure expérimentale présente un franchissement nul, Figure
4.27 (a) et ’autre, la simulation numérique, indique un franchissement global de I’interface, Figure
4.27 (b). Deux phénoménes sont responsables de cette différence de comportement en température.
D’une part, la croissance des grains est plus importante au cours de la simulation numérique (Dmoy (exp.)
=18,1+0,2um et Dpoy sim) =28,7+0,1um) et, d’autre part, aucun phénoméne de trainage sur les joints de
grains au niveau de I’interface n’a été modélisé (hypotheses de simulation).

w
o

Jonction

Figure 4.27 : Observation de la microstructure au niveau d’une interface soudée-diffusée en acier
304L apreés un assemblage CIC interrompu dans la montée en température a 1040°C : comparaison
entre une microstructure expérimentale (a) et digitale (b).

La croissance des grains plus importante dans le cas de la simulation numérique peut s’expliquer,
d’une part, par I'utilisation de valeurs de mobilité¢ légérement différentes du matériau de 1’étude et,
d’autre part, par ’absence de prise en compte de la conduction thermique a chaque pas de temps.
Quelques minutes sont en effet nécessaires pour obtenir cet état lors d’un assemblage par le procédé
CIC. De plus, pour une taille de grains moyenne équivalente aux résultats de la simulation a t=720s
(T=1040°C), le franchissement des interfaces n’est pas global expérimentalement (F=24%). Cet effet
provient des phénomeénes de trainage qui n’ont pas été pris en compte lors de la simulation. Ce point
est clairement mis en évidence sur la Figure 4.26 ou le mouvement des points triples au niveau de
I’interface présente une courbure sur I’ensemble du grain comme prédit par le modele analytique de
Garcke et al. [127] (voir Figure 4.8). Ce phénomene n’a jamais été observé lors des assemblages CIC
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interrompus (voir Figure 4.6) du fait de la présence des effets de trainage aux interfaces soudées-
diffusées.

Le taux de franchissement est mesuré pour chaque pas de temps de la simulation et les résultats
sont synthétisés sur la Figure 4.28 en fonction de la taille de grains moyenne. La cinétique de
franchissement des interfaces est plus élevée par simulation numérique que celle mesurée lors des
essais expérimentaux. Un taux de franchissement global est atteint dés 3min de simulation alors que le
cycle de soudage est encore dans la montée en température (T=995°C). Pour atteindre cet état, la taille
de grains moyenne a seulement augmenté de 2um ce qui correspond finalement au critére de
décrochement utilisé pour mesurer le franchissement des interfaces. Les résultats dépendent fortement
de la notion de franchissement et du critére pour le définir. Ce point est discuté dans la partie suivante.
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Figure 4.28 : Evolution du taux de franchissement en fonction de la taille de grains moyenne au
niveau des jonctions soudées-diffusées normalisees par la taille de grains moyenne initiale :
comparaison des résultats expérimentaux et de simulation.

1V.3. Discussion autour de la notion de franchissement

Le franchissement des interfaces par les joints de grains est une notion relative et les résultats
présentés tout au long de ce manuscrit dépendent donc de la définition qu’on en fait. Une discussion
autour du critére utilisé semble donc nécessaire afin de prendre du recul sur le travail réalisé.

Le franchissement des interfaces par les joints de grains peut étre défini selon deux principales
échelles : mésoscopique et macroscopique. Afin d’observer ce phénomeéne, les interfaces doivent
pouvoir étre considérées auparavant comme un joint de grains. Une mise en contact intime a 1’échelle
microscopique des surfaces a souder est donc nécessaire.

L’interface peut étre considérée comme un joint de grain lorsque la formation des liaisons
atomiques entre les deux surfaces a souder est réalisée. Cette étape revient finalement a mesurer
I’élimination des pores et une jonction exempte de pores peut donc étre considérée comme un joint de
grains, Figure 4.29 (a). La mise en évidence de ce phénoméne nécessite des analyses a haute
résolution telles que le TEM ou le MEB-FEG. Des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy
peuvent également donner des indications sur la présence ou non de pores. Cette mise en contact
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intime des surfaces a souder peut étre obtenue quel que soit le matériau du moment ou la pression et la
température de soudage sont suffisantes. A plus faible grossissement, 1’interface apparait comme un
plan rectiligne, Figure 4.29 (b).

. .
Jonction m
| _100um

Figure 4.29 : Observations au MEB-FEG en mode ER (a) et au MO (b) d’une jonction soudée-
diffusée : notion microscopique.

Quelle que soit 1’échelle considérée (mésoscopique ou macroscopique), le franchissement est
ensuite associé a la migration des grains a travers les interfaces. Comme cela a été montré auparavant,
la cinétique d’élimination des « défauts » et de croissance de grains sont des paramétres déterminants
afin d’observer ce phénoméne. Contrairement au cas précédent, ce phénoméne n’est observé que dans
de rares cas, lors d’assemblage de matériaux homogeénes en I’absence de précipitation et/ou de
pollution superficielle entre autres. C’est notamment le cas pour cette étude. Une analyse d’images a
partir d’observations au MO permet facilement de le quantifier.

Pour le premier (échelle mésoscopique), le franchissement considéré est uniquement local sur
quelques dixiemes de micrométres & quelques micrométres. L’observation a un fort grossissement
(x100 — x200) ne permet généralement pas de distinguer ’interface du reste du matériau, Figure 4.30
(a). A ce stade, le franchissement a 1’échelle mésoscopique est donc total. La méme interface observée
a plus faible grossissement (x50) peut cependant étre encore distinguée, Figure 4.30 (b). Dans ce cas,
on parle alors d’échelle macroscopique.

(b)
—
Jonction
| —_fo0um | |~ 200pm _|

Figure 4.30 : Observations au MO d’une jonction soudée-diffusée a deux grossissements (a,b) : notion
meésoscopique et macroscopique.

145



Chapitre 4 : Formation d’une interface lors du procédé de soudage par diffusion CIC

Le critere de franchissement défini dans le chapitre 3 (Chapitre 3 § I11.1.) est local et permet
seulement de prendre en compte le franchissement a 1’échelle mésoscopique. Un nouveau critére ou
une nouvelle technique de mesure doit donc étre établi afin de quantifier le franchissement a 1’échelle
macroscopique. La microstructure digitale de la Figure 4.31 est prise comme cas d’étude. Le
franchissement a 1’échelle mésoscopique est complet pour cette microstructure. Pour autant, la densité
de joints de grains en 2D ou de facettes en 3D au niveau de I’interface est plus importante que dans le
reste du matériau. A I’instant initial, la densité de joints de grains est environ deux fois plus importante
que dans le reste du matériau du fait du procédé d’assemblage. Au fil de ’avancement du cycle de
soudage et donc de la croissance des grains, ce phénoméne microstructural s’estompe et disparait.
L’assemblage est alors parfaitement homogene, sans distinction possible de la présence d’une
interface soudée-diffusée.

Figure 4.31 : Microstructure digitale pour laquelle le franchissement a 1’échelle mésoscopique est
complet (t=180s soit T=995°C).

Ce point peut étre mis en évidence en réalisant une mesure de taille de grains linéique au niveau de
I’interface, c’est-a-dire en comptant le nombre d’intersections entre une ligne droite au niveau de
I’ancienne interface et les joints de grains. En comparant cette mesure a des mesures effectuées dans le
ceeur du matériau, le phénoméne de franchissement a 1’échelle macroscopique peut alors étre
quantifié, Tableau 4.2. En considérant ce nouveau critére, le taux de franchissement des interfaces est
de 66% contre 100% précédemment. Une croissance de grains plus prononcée est donc nécessaire
pour obtenir un franchissement complet & cette échelle, environ 30%. Si ce critére avait été utilisé dans
cette étude, les cinétiques de franchissement présentées auparavant auraient été ralenties mais
uniquement de maniére légere au vu de la croissance prononcée des grains.

Echelle Méso. Macro.
Taux de
franchissement (%0) 100 66

Tableau 4.2 : Influence de 1’échelle de mesure sur le taux de franchissement sur la microstructure de
la Figure 4.31.

La nécessité d’obtenir une microstructure parfaitement homogéne a été postulée en début de ces
travaux de thése afin de garantir les propriétés mécaniques du composant final. Cependant au vu des
résultats présentés auparavant, un franchissement limité des interfaces, selon le critére de 1’é¢tude qui
ne prend donc pas en compte le franchissement a 1’échelle macroscopique, s’est avéré suffisant pour
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garantir des propriétés mécaniques® comparables & celle du matériau de base, & condition que le
franchissement limité ne soit pas causé par un phénomene de trainage. Le critere de franchissement
utilisé dans le cadre de cette étude est donc approprié, d’autant plus que localement au cceur du
matériau, le méme type d’hétérogeénéité de microstructure peut étre observé (voir Figure 2.37).

V. Conclusions

Les mécanismes et la cinétique de formation d’une interface au cours du procéd¢ de soudage par
diffusion ont été présentés et discutés au cours de ce chapitre au travers d’essais expérimentaux et de
simulations numériques.

La formation d’une interface soudée-diffusée a été décrite en trois étapes : Mise en contact
intime des surfaces, élimination des pores et des impuretés et franchissement des interfaces par
les joints de grains. Les deux premieres étapes sont des freins pour la formation d’une interface alors
que le dernier est un moteur. Le découplage dans le temps de ces étapes est donc primordial afin
d’optimiser la cinétique de formation des interfaces. Les résultats par simulation numérique le
montrent clairement puisque seules quelques minutes sont nécessaires dans le cas idéal traité afin
d’obtenir une jonction soudée-diffusée homogene en présence uniquement de la croissance des grains.
Expérimentalement, le découplage de ces mécanismes dans le temps est cependant délicat puisque
leurs cinétiques dépendent de nombreux facteurs (matériau, topologie de surface, température et
pression de soudage,...) qui sont de plus liés entre eux.

Dans ce contexte, la simulation numérique par la méthode Level-Set a tout son intérét. Les
résultats préliminaires présentés sont prometteurs puisque les étapes de franchissement de I’interface
sont similaires a celles observées expérimentalement. Seule la cinétique diverge mais cela provient des
hypothéses de simulation fortes qui ont été faites. Afin d’étre plus réaliste, I’ensemble des mécanismes
présents au cours du procédé de soudage par diffusion doit donc étre pris en compte :

N

- Elimination des pores selon le comportement mécanique du matériau a souder, de sa
topologie ainsi que de la température et pression de soudage,

- Présence de phases minoritaires (ferrite 8, précipités...) susceptibles d’exercer un effet de
trainage sur les joints de grains et d’entrainer une croissance anormale des grains,

- Croissance des grains avec les données de mobilité du matériau a souder.

A terme, le couplage de ces différents mécanismes devrait donc permettre d’optimiser le procédé
en trouvant entre autre des conditions optimales afin de maximiser le franchissement des interfaces
tout en minimisant le grossissement des grains.

Sur des composants de grandes dimensions, le chargement thermique peut étre trés différent d’un
endroit a I’autre et donc la microstructure également. La possibilité de prédire la microstructure finale
(pores, taux de franchissement, taille de grains...) selon différents chargements thermiques devrait
permettre de calculer la probabilité d’obtenir des zones avec une caractéristique microstructurale en
dessous d’un certain seuil estimé critique. Ce point est notamment essentiel afin de pouvoir codifier le
procede de soudage par diffusion par la suite.

® Selon les propriétés mécaniques testées (traction, flexion par choc sur éprouvette Charpy et fluage).
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Conclusions genérales et perspectives

L’étude développée dans ce manuscrit s’inscrit dans le cadre du développement du systéme de
conversion d’énergie par refroidissement du fluide caloporteur pour le démonstrateur technologique
ASTRID. L’option retenue par le CEA est un ECSG a plaques millimétriques en acier 1.4404 fabriqué
par un procédé de soudage par diffusion. Cette étude S’est intéressée a 1’évolution microstructurale
intervenant au cours du procédé de soudage. Dans ce but, ce travail a été réalisé suivant trois axes. Le
premier volet a concerné I’étude des matériaux a souder afin d’apporter des éléments de
compréhension sur la nature des surfaces & assembler et la fagon dont ces surfaces et le matériau
évoluent en fonction de la température. Le deuxiéme volet a porté sur une étude paramétrique du
procédé de soudage par diffusion afin d’appréhender les paramétres clés intervenant lors de la
formation d’une interface soudée-diffusée. Le troisieme et dernier volet de cette étude est consacré a
I’étude des mécanismes de formation d’une interface soudée-diffusée. Ces différents axes de travail
ont été étudiés afin de répondre aux exigences microstructurales aussi bien locales au niveau de
I’interface (jonction homogene sans discontinuité de microstructure) que globales a 1’échelle de la
piéce (microstructure homogeéne et fine).

La formation d’une interface soudée-diffusée a été décrite en trois étapes : mise en contact
intime des surfaces, élimination des pores et des impuretés et franchissement des interfaces par les
joints de grains. Ces différentes étapes apparaissent simultanément au cours du procédé de soudage
par diffusion dont les deux premicres jouent le role de frein pour la formation de I’interface. La
cinétique de ces étapes dépend de nombreux paramétres liés au matériau a souder (rugosité,
composition chimique de la surface et taille de grains initiale) et au procédé de CIC (préparation des
surfaces, pression, température et atmosphére de soudage). Lorsque le matériau a souder et le procédé
de CIC ne sont pas optimisés 1’un vis-a-vis de 1’autre, des hétérogénéités de microstructure au niveau
de l’interface peuvent étre observées: pores, impuretés, précipités et franchissement limité des
interfaces.

La tenue mécanique de ces jonctions a été testée afin de mettre en évidence la nocivité de ces
hétérogénéités de microstructure. L’essai de flexion par choc sur éprouvette Charpy s’est révélé
discriminant puisque ce type d’essai, contrairement a 1’essai de traction par exemple, permet de
localiser I’endommagement a la jonction. Les pores et les impuretés de nature exogéne ont été les
défauts les plus nocifs pour la tenue mécanique des jonctions et cela méme si le franchissement des
interfaces par les joints de grains était avancé. Un franchissement limité des interfaces, selon le critére
défini dans I’étude, s’est révélé suffisant pour obtenir des propriétés mécaniques comparables a celles
du matériau de base, a condition que le franchissement limité ne soit pas causé par un phénoméne de
trainage. La nécessité d’obtenir une jonction parfaitement homogéne pour éviter d’affecter un
coefficient de joint, comme cela a été postulé dans I’introduction, ne semble finalement pas fondée
pour les sollicitations mécaniques testées. Des essais mécaniques supplémentaires sont cependant
nécessaires afin de valider ou non ce résultat pour un plus large éventail de sollicitations mécaniques
(essais de fatigue).

En paralléle a la formation des interfaces soudées-diffusées, la microstructure a I’échelle de la
piece doit également étre contrélée au cours du procédé de soudage par diffusion puisque c’est
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I’ensemble de la piece qui est traité thermiquement. La connaissance du comportement en température
du matériau a souder s’est avérée primordiale pour déterminer une température de soudage appropriée
afin d’obtenir une microstructure homogene a 1’échelle de la picce. Il a effectivement été montré que
I’acier 1.4404 2B posséde un domaine de croissance de grains anormale entre 1010 et 1070°C qui doit
étre évité. La caractérisation des toles a 1’état de réception a montré la présence de phases minoritaires
de ferrite & et d’inclusions d’aluminosilicates. La premiére n’a pas semblé avoir une incidence
significative sur la microstructure aprés soudage alors que les inclusions d’aluminosilicates ont eu une
forte influence, non pas sur la microstructure mais sur la tenue mécanique des assemblages. Ces
inclusions ont en effet été le point faible des assemblages a plusieurs reprises malgré 1’obtention d’une
microstructure parfaitement homogeéne. 1l n’est pas rare d’observer des inclusions dans les aciers sans
pour autant le fragiliser mais, dans ce cas, c’est leur alignement qui a créé leur nocivité, ceci étant
caractéristique du format tole des matériaux de 1’étude.

Un compromis est généralement nécessaire entre 1’obtention de la microstructure locale au niveau
de l’interface et globale a I’échelle de la piéce. Au travers de cette étude, un certain nombre de
recommandations et critéres peuvent étre fournis permettant de réaliser des soudures par diffusion, qui
répondent aux exigences demandées pour la fabrication d’un échangeur de chaleur pour une centrale
nucléaire.

Approvisionnement matiére

La composition chimique de I’acier doit étre considérée comme un point a maitriser, afin d’éviter
des effets néfastes tels qu’une croissance anormale prononcée et/ou un phénomene de trainage pour le
franchissement des interfaces, plutét qu’un paramétre a optimiser. Les éléments ségrégeant aux joints
de grains et/ou en surface (Ti, Al...) doivent donc étre évités aussi bien dans la composition chimique
de I’acier que dans la couche d’oxyde. La rugosité du matériau a souder doit étre faible afin de faciliter
la mise en contact intime des surfaces. La formation de I’interface sera d’autant plus facile que la taille
de grains est faible, permettant ainsi de conserver une microstructure fine apres assemblage. Le taux
inclusionnaire doit finalement étre réduit et notamment les alignements.

Par rapport a ces recommandations, I’utilisation d’un format tole avec un état de surface donné
possede d’ores et déja plusieurs avantages pour le procédé de soudage par diffusion. La taille de grains
a I’état de réception est fine (15-20pum) ce qui n’est pas le cas pour un acier forgé par exemple.
L’utilisation d’un état de surface industriel 2B ou PE permet d’avoir des caractéristiques de surface
(composition chimique et rugosité) favorables au soudage par diffusion.

Procédé de soudage par diffusion

Le procédé de soudage peut étre optimisé en jouant principalement sur deux points : le couple
température/temps de soudage et le chemin suivi pour y arriver. Il a été montré, pour un cycle de
soudage avec une pression haute (100MPa), qu’une croissance de grains de 3,5 par rapport a la taille
de grains initiale est nécessaire et suffisante pour obtenir un franchissement total des interfaces. Les
résultats préliminaires des simulations numériques par la méthode Level-Set ont cependant révélé que
ce critere peut étre largement réduit lorsqu’aucun phénomene de trainage n’est présent a ’interface. Le
chemin suivi pour arriver au palier de soudage a donc toute son importance. Les interfaces doivent étre
mises en contact intime le plus t6t possible au cours du cycle de soudage afin de conserver un potentiel
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de franchissement, 1’idéal étant de découpler dans le temps les processus qui sont un frein et un moteur
pour la formation des interfaces.

Au vu de I’ensemble des résultats présentés, les perspectives de cette étude peuvent étre
regroupées selon trois domaines d’intérét.

Le premier domaine fait suite aux recommandations données sur 1’approvisionnement de toles
spécifiques pour le procédé. Les recherches doivent étre approfondies dans ce sens afin de déterminer
des criteres précis pour, a terme, faire entrer ces critéres d’approvisionnement dans le code nucléaire
RCC-MRx. Ce travail doit se faire en étroite collaboration avec les élaborateurs d’acier puisque un
protocole spécifique d’élaboration devra surement étre développé. L’élaboration de 1’acier par un
procédé sous vide tel que le VOD (Vacuum Oxygen Decarburization) devrait permettre par exemple
de réduire le taux inclusionnaire. Ce procédé semble préférable au traitement en poche sous laitier et
sous air pour pousser la désoxydation (et la décarburation). Une alternative serait un traitement sous
laitier au silico-calcium aprés 1’addition d’aluminium pour transformer les silico-aluminates en
incorporant la chaux dans leur composition, ce qui les rend fluides et permet leur agglomération,
facilitant ainsi leur décantation.

Le deuxieme domaine concerne le développement de la simulation numérique par la méthode
Level-Set en couplant la croissance des grains, 1’élimination des pores et des impuretés. A terme, le
modele devrait ainsi étre prédictif et permettre une optimisation du procédé de soudage. La possibilité
de caractériser la microstructure finale a 1’échelle de la pi¢ce parait de plus essentielle afin de codifier
le procéde. A plus long terme, I’incorporation des mécanismes de recristallisation semble également
intéressante pour étudier I'intérét d’un écrouissage de surface et ainsi accélérer la formation des
interfaces soudées-diffusées. Ce type d’assemblage semble prometteur et 1’optimisation du cycle de
CIC peut se faire dans le cadre de cette simulation.

Le troisiéme domaine traite de la transposition de I’ensemble de ces connaissances et
recommandations a la fabrication d’un échangeur compact a plaques. Cette étude s’est focalisée
essentiellement sur la compréhension des mécanismes microstructuraux intervenant au cours du
procédé et, de ce fait, principalement des cycles avec une haute pression ont été réalisés afin de se
placer dans un cas « idéal ». Ce type de cycle n’est cependant pas adapté pour le soudage de toles
rainurées, les canaux se boucheraient sous 1’effet de la pression. Un travail complémentaire est donc
nécessaire afin d’appliquer les recommandations cités précédemment sur un assemblage de tdles
rainurées, les déformations macroscopiques a 1’échelle du composant devant étre prises en compte. De
plus, de par la présence des canaux, le transfert de pression n’est pas homogene dans 1’ensemble du
composant et cela a donc une influence directe sur la microstructure locale au niveau des interfaces.
La tenue mécanique de ces jonctions peut en étre affectée.
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Annexes A : Techniques expérimentales

ANNEXE A : TECHNIQUES
EXPERIMENTALES

I.  Protocole d’analyse par Spectroscopie a Décharge Luminescente

La Spectrométrie a Décharge Luminescente (SDL) permet 1’analyse €lémentaire de pratiquement
tous les éléments de la classification périodique. Cette technique est particulierement bien adaptée a
I’analyse des surfaces car elle posséde une trés bonne résolution en profondeur de ’ordre du
nanomeétre. L’appareil fonctionne sur le principe d’érosion et d’excitation des espéces érodées par un
plasma d’argon auquel est couplé un spectromeétre. L’appareil utilisé est de type GD-Profiler de
marque Horiba-Jobin Yvon couplé & un spectrométre optique. Les parameétres de la source ont été
optimisés pour le matériau de 1’étude pour des analyses de surfaces, Tableau A.1. Ces conditions
permettent 1’obtention d’un cratére d’érosion a fond plat ou légérement convexe ce qui est primordial
pour une bonne résolution en profondeur [69].

Puissance (W) Pression (MPa) Module Phase

30 630 7,55 3,85

Tableau A.1 : Parameétres optimisés de la source pour les analyses SDL de tble en acier 1.4404.

Différentes fréquences d’acquisition sont utilisées afin d’obtenir un maximum d’informations en
surface tout en minimisant le nombre de points affichés dans les couches épaisses ou les signaux
varient peu. Les paramétres d’acquisition utilisés pour cette étude sont les suivants :

- 1point/ms pendant 10s,
- 1point/10ms pendant 30s,
- 1point/200ms pendant 90s.

Ces données sont ensuite lissées afin d’obtenir des courbes moins bruitées tout en veérifiant
qu’aucune variation ne soit perdue, Figure A.1. Du bruit est en effet présent a cause d’un probléme
d’incompatibilité entre la vitesse d’acquisition et le temps de pré-intégration.

10 ~
i — Donnée brute — — — Donnée avec lissage des points
g A 0
1 e
N Fe
6

I(u a)

’ [ \

i \\ }W"" . ) (gl iy (A s «ﬂ“&hmp't_,ﬂ!
4 4 AW )

t(s)

Figure A.1 : Influence du traitement des données sur les profils en intensité d’une analyse SDL.
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Pour plus de clarté, seulement quelques éléments sont affichés. Néeanmoins, les éléments spécifiés
par la norme des alliages (Fe, Cr, Ni, Mo, Mn, Si, P, S, N et C) ainsi que les éléments de
pollution/contamination provenant de 1’élaboration du matériau et de 1’étape de nettoyage sont étudiés.
Le diamétre de 1’anode est suffisamment grand, 4mm, pour garantir une bonne reproductibilité des
mesures, Figure A.2.

10 ~

I(u a)

t(s)

Figure A.2 : Profils en intensité de trois analyses SDL pour différents éléments sur I’acier 1.4404 2B.

La profondeur du cratere est mesurée par profilométrie et les profils sont ainsi exprimés en
fonction de la profondeur au lieu du temps d’abrasion. Pour cela, des analyses a plusieurs temps
d’abrasion (3, 5 et 7min) sont réalisées et la profondeur du cratére correspondante est mesurée avec
I’InfiniteFocus®, Figure A.3 (a). Les échantillons utilisés ont été polis mécaniquement afin d’¢liminer
la couche d’oxyde et la rugosité et la mesure est répétée trois fois. Par régression linéaire, la vitesse
d’érosion calculée pour un acier 1.4404 est de 58nm/s, Figure A.3 (b).

(a) _ (b)
20 30 ¢ y=0057x
10 25 : __________________ R*2=098 _  w
. = 20 =
0 -
E’ g’ 15 T T
RS0 104
220 ST
T 0 T T T T 1
30 0 100 200 300 400 500
X (mm) t(s)

Figure A.3 : Profils des cratéres SDL mesurés avec 1’InfiniteFocus® selon le temps d’abrasion (a) et
détermination de la vitesse d’érosion des analyses (b).

Pour I’¢tude, les analyses SDL sont représentées en convertissant le temps d’analyse en
profondeur d’analyse. La profondeur d’analyse doit cependant &tre prise avec précaution et donne
seulement un ordre de grandeur. La vitesse de pulvérisation dépend de la composition chimique de la
couche analysée lorsque les paramétres de la source sont identiques, Equation A.1. Une couche
d’oxyde et/ou la présence d’impuretés en surface modifie donc la vitesse d’érosion dans cette couche.
Quand le matériau étudié est composé de plusieurs éléments, la surface sera préférentiellement
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enrichie avec le matériau a plus faible vitesse d’érosion et c’est cet élément qui déterminera la vitesse
d’¢érosion du matériau. C’est particuliérement vrai pour le carbone.
Vi =CiyCom (U -U") Equation A.1

avec  Cju: Concentration de 1’élément i dans la matrice M,

Cowm : Constante dépendant du matériau et reliée a la probabilité qu’un atome soit éjecté lors
d’un impact par un ion argon,

I : Courant de décharge,

U : Tension de la lampe,

U’ : Tension d’amorgage au-dessous de laquelle la pulvérisation est insignifiante.

Il. Préparation des lames minces

Le protocole de préparation des lames minces pour I’analyse d’une jonction soudée-diffusée est
délicate et demande un repérage précis de la dite jonction. La procédure utilisée est la suivante :

- Une petite lame perpendiculaire au plan d’interface et contenant une jonction soudée-
diffusée est préalablement découpée a la trongconneuse (épaisseur 2mm).

- Cette lame est polie mécaniquement sur papier abrasif jusqu’a une épaisseur d’environ
500um.

- Laposition de la jonction est indiquée en réalisant des empreintes de microdureté.

- Une pastille rectangulaire contenant la jonction est ensuite extraite de cette lame.

- Cette pastille est ensuite amincie jusqu’a une épaisseur de 50pum avec une meuleuse
concave puis 1’amincissement final est réalisé par bombardement ionique.

La lame mince, ainsi préparée, est tout d’abord observée au MEB afin de s’assurer que le trou soit
positionné sur la jonction, Figure A.4 (a,b). Si besoin, le trou est élargi.

Figure A.4 : Observations au MEB d’une lame mince (a,b).
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ANNEXE B : PLANS DES EPROUVETTES
POUR L’ETUDE DES PROPRIETES
MECANIQUES

_.“I-:z- - —‘ '—L-l
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C.EA. Grenoble DRT / LITEN / DTBH °**°"" chomette ™ 04.38.78.17.85
Echele Laboraicire Réference plan

31 Eprouvettes plates DIBH/LCTA 13-Tracp

Figure B.1 : Plan des éprouvettes de traction plates inspiré de la norme 1SO 6892-1 : 2009.
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Figure B.2 : Plan de I’éprouvette de traction lisse axisymétrique de diamétre 4mm selon la norme ISO
6892-1 : 20009.
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Figure B.3 : Plan de I’éprouvette de traction lisse axisymétrique de diamétre 8mm selon la norme ISO
6892-1 : 20009.
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Figure B.4 : Plan de I’éprouvette de flexion par choc sur éprouvette Charpy avec entaille en V selon
la norme 1SO 148-1 : 2006.
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Figure B.5 : Plan de I’éprouvette de fluage inspiré de la norme 1SO 204 : 2009.
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ANNEXE C : MODELE D’ABBRUZZESE

L’équation centrale du modéle d’Abbruzzese est 1’Equation 2.14. Le matériau de ’étude étant
isotrope, 1’énergie y des joints de grains est constante. La seule variable est donc la mobilité m des
joints de grains. Ce parametre est optimisé par couple température/temps afin de minimiser 1’erreur
numérique L2, Equation C.1.

f—f ) . .
L2 (%)= Mxmo Equation C.1

2
ex

avec f la fraction cumulée expérimentale et f,,, la fraction cumulée numérique. Au cours des calculs,
des grains sont éliminés lorsque leur rayon devient négatif et de ce fait, la condition de conservation de
la matiére n’est pas respectée. Une augmentation de I’aire totale des grains est effectivement observée
au cours des calculs. Ce probléme peut étre réduit en diminuant le pas de temps utilisé, typiquement
0,1s. Pour réduire le temps de calcul, le pas de temps utilisé dans les calculs présentés ci-dessous est
de 10s ce qui correspond a une augmentation faible de I’aire totale du systéme, en moyenne 2%. La
non conservation de la matiére, pour ce pas de temps, n’a cependant aucune incidence sur les résultats
obtenus. Les résultats sont synthétisés dans le Tableau C.1 pour les couples température/temps de
I”étude.

0,25h 1h 3h 12h
1010°C 0,3 0,3 0,49 7,1

1050°C 0,4 2,9 6,1 8,6
1090°C 2,8 7,8 8,6 9,0
1130°C 6,2 6,0 7,8 9,8

Tableau C.1 : Erreur numérique L2 sur la fraction cumulée entre le modéle d’ Abbruzzese et les
résultats expérimentaux.

Pour I’ensemble des couples température/temps de I’étude, I’erreur sur la fraction cumulée entre
les résultats expérimentaux et les calculs numériques est modérée (inférieure a 10%). Des divergences
plus importantes sont observées sur certains points, notamment lorsque le temps de maintien est long
(t=12h). Pour ces points, I’erreur est en effet plus importante car le nombre de grains aprés simulation
devient faible, environ 300 grains pour une température de 1130°C par exemple, malgré 1’utilisation
d’un nombre important de grains a 1’état de départ (17 000 grains). Cette erreur n’est donc pas liée au
mode¢le mais au nombre limité de grains en donnée d’entrée.

La Figure C.1 (a) illustre la comparaison des résultats obtenus avec le modéle d’Abbruzzese et les
résultats expérimentaux pour un couple température/temps donné. L’erreur observée est plus
importante pour les petits et les gros grains. La représentation des résultats sous forme d’histogramme
permet également de visualiser cet effet, Figure C.1 (b). L erreur numérique L2 est également calculée
en considérant les résultats sous la forme de cet histogramme. Il apparait que I’erreur est trés
importante (L2=86,3%) et ceci est également le cas pour la majorité des couples température/temps
considérée. Le modéle d’Abbruzzese n’est donc pas approprié, pour les matériaux de 1’étude, pour
décrire 1’évolution de la microstructure au cours de traitements thermiques a partir d’une distribution
de taille de grains initiale.
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Figure C.1 : Comparaison des résultats obtenus avec le modéle d’ Abbruzzese et les résultats
expérimentaux pour un traitement thermique de 1090°C/3h : fraction cumulée (a) et distribution en
nombre des grains (b).
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ANNEXE D : ANALYSE INCLUSIONNAIRE
DES ASSEMBLAGES

La distribution des alignements d’inclusions dans le BLOC référence en acier 1.4404 2B, le BLOC
B-2 en acier 1.4404 2R et le BLOC C-1 en acier 1.4404 1mm est déterminée a partir d’observations au

MO, Figure D.1. La position des interfaces pour le BLOC référence et le BLOC C-1 est indiquée avec
une précision de +/- 50um.
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Interface

—— —
— 500 pm

Figure D.1 : Distribution des alignements d’inclusions dans le BLOC référence (a), le BLOC B-2 (b)
et le BLOC C-1 (c). Chaque couleur correspond a une image et donc une zone différente.

A partir de ces micrographies, la distance moyenne et la fraction en nombre des alignements
d’inclusions sont mesurées. La longueur de chaque alignement d’inclusions est évaluée par analyse
d’images. Le nombre N; d’alignements d’inclusions est compté et une fraction en nombre par
millimétre carré N, est finalement obtenue a partir de 1’aire totale d’analyse A; selon I’Equation D.1.
La surface d’analyse est de 4,1x7,6mm?2 et de 4,1x4mm? pour les toles de 3mm et 1mm d’épaisseur
respectivement. Les résultats sont résumés dans le Tableau D.1.

N, =—t Equation D.1

Certains alignements d’inclusions sont trés longs, supérieurs & 1000um, alors que beaucoup
mesurent entre 200-400um de long et ceci se traduit par une incertitude élevée sur la longueur
moyenne des alignements d’inclusions. De la méme facon, I’incertitude élevée sur la fraction moyenne
en nombre s’explique par I’hétérogénéité d’inclusions d’une tole a une autre.

Notation Longueur moyenne des Fraction moyenne en nombre
assemblage alignements d’inclusions (um) par millimetre carré N,
BL f.

. ocCre 304+109 0,7+0,2
(acier 1.4404 2B)
BL B-2
. oc 430£137 0,1+0,1
(acier 1.4404 2R)
BL -1
. occ 358+137 1,3+0,4
(acier 1.4404 1mm)

Tableau D.1 : Résultats des analyses inclusionnaires des assemblages.
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Annexe E : Soudage par diffusion de [’acier 316Ti

ANNEXE E : SOUDAGE PAR DIFFUSION DE
L’ACIER 316T1

La nuance d’acier 316Ti (1.4571) a également été utilisée dans le cadre de cette étude. La
différence principale de cette nuance par rapport a un acier 316L est 1’ajout de titane dans la
composition chimique de I’acier, Tableau E.1. Le titane permet, entres autres, d’améliorer la résistance
a la corrosion intergranulaire et d’accroitre la résistance mécanique a haute température. Ces
améliorations sont obtenues par la grande affinité du titane avec le carbone et 1’azote ce qui permet de
piéger ces éléments sous forme de carbonitrure de titane Ti(C,N). Ces carbonitrures ont également
pour effet de limiter la croissance des grains en exercant un effet Zener sur les joints de grains. Ceci
devrait donc permettre de contr6ler la taille des grains au cours du procédé de soudage par diffusion et
c’est la raison de la sélection de cette nuance au départ. Ces tdles ont été approvisionnées avec un état
de surface 2B.

Acier C Si Mn P S Cr Mo Ni N Ti

Spec. 16,5a | 2,00a | 10,54 5xC a
L4571% <0,08 | <1,00 | <2,00 | <0,045 | <0,015 185 550 13.0 - 0.70
1.4571 | 0,033 | 0,53 0,84 | 0,028 | 0,001 | 1653 | 2,02 | 1051 | 0,009 | 0,36

Tableau E.1 : Composition chimique (% masse) d’aprés le certificat d’inspection donnés par le
fournisseur (*) Selon la norme EN 10088-2 : 2005.

Le protocole de fabrication de I’assemblage et les paramétres de soudage sont identiques au BLOC
référence (1100°C/3h/100MPa). La microstructure de cet assemblage, noté BLOC Ti est tout d’abord
présentée puis les propriétés mécaniques sont discutées.

I. Microstructure

Les caractéristiques microstructurales du BLOC Ti sont récapitulées dans le tableau de la Figure
D.1. La taille de grains moyenne est équivalente a celle du BLOC référence. L’évolution de la taille de
grains a travers I’assemblage est cependant trés hétérogene avec une taille de grains plus importante au
niveau des interfaces (D~140um) qu’au cceur des tdles (D~66um), Figure E.1. Le méme
comportement a été observé sur une tble aprés un traitement thermique. L’absence de ferrite & en
surface des tbles avant soudage coincide, comme précédemment, avec une cinétique de croissance des
grains plus rapide aux niveaux des interfaces. La précipitation de carbonitrures dans la matrice
austénitique au cours du procédé de soudage par diffusion a pour effet de limiter la croissance des
grains, comme attendu, mais uniquement au cceur des toles.

La microstructure locale au niveau des jonctions soudées-diffusées est caractérisée par un
franchissement nul des interfaces, non initié aux points triples, Figure E.2 (a). La précipitation de
carbonitrures aux niveaux des jonctions au cours du procédé de soudage par diffusion a bloqué la
migration des joints de grains a travers les interfaces, Figure E.2 (b).
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Annexe E : Soudage par diffusion de [’acier 316Ti
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Figure E.1 : Distribution de la taille de grains dans le plan ST-TC du BLOC référence et du BLOC Ti.

Jonction

Ti(C,N)

Figure E.2 : Observations au MO (a) et au MEB en mode ER (b) dans le plan ST-TC d’une jonction
soudée-diffusée du BLOC Ti.

Il.  Propriétés mécaniques

Seuls des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy a température ambiante ont été réaliseés,
Figure E.3, puisque ces essais sont rapides et discriminants. Les résultats mettent en évidence une
fragilité des jonctions soudées-diffusées par la présence des carbonitrures de titane. L’énergie
absorbée moyenne est de 110J quelle que soit I’ orientation de sollicitation.

Orientation | KV (J) | Rupture
SL 114+2 4/4
ST 111+1 4/4

Figure E.3 : Résultats des essais de flexion par choc sur éprouvette Charpy du BLOC Ti a

température ambiante et photo d’un facieés de rupture d’une éprouvette sollicitée selon 1’orientation
ST.
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Annexe F : Modéle analytique d’une jonction type T

ANNEXE F : MODELE ANALYTIQUE
D’UNE JONCTION TYPE T

Le modéle présenté ci-dessous est basé sur le modéle analytique de Garcke et al. [127]. Le
déplacement d’un point triple peut étre calculé analytiquement une fois que le régime transitoire est
passé, c’est-a-dire une fois que le point triple est a 1’équilibre. La Figure F.1 schématise un point triple
a I’équilibre avec une énergie de joint de grains isotrope. Dans ce cas, les angles au point triple sont
égaux & 120°. Le profil prend la forme de I’Equation F.1 avec ¢ une constante et t le temps.

y(t,x) = g(x) +ct

Equation F.1
Ny
n 6 =120°
/
- : - —> X
0 D/2 D

Figure F.1 : Schématisation d’un point triple aprés le régime transitoire.

La vitesse de déplacement de ce systéme, selon un régime de croissance de grains par capillarité,
évolue selon la mobilité m, 1’énergie y et la courbure k des joints de grains (voir Equation 4.5). A
partir de 13, ’Equation F.2 est trouvée.

m n X . i

c = #,((x))z = m‘y(arctan g’(x))’ Equation F.2
L’Equation F.3 est obtenue par intégration de I’Equation F.2 sur x € [0, D/2] sachant que g’(0) =

g’(D)=0

cx = my arctan g'(x) Equation F.3
La constante c est calculée en se placant en x=D/2.

_mym

- Equation F.4
c 3D q

La forme du profil est finalement obtenue en considérant les Equations F.1, F.3 et F.4. Cette
équation est valide pour x € [0, D/2] et une symétrie sur [D/2, D] permet d’obtenir le profil complet du
point triple.

y(t, x) = —B?Dln [cos (lx)] + %t

Equation F.5
3D
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Annexe F : Modeéle analytique d’une jonction type T

Une fois le point triple a 1’équilibre, celui-ci évolue avec une cinétique linéaire en fonction du
temps.

La hauteur de décrochement nécessaire pour obtenir les angles de 120° est donnée par 1’Equation
F.6. Cette hauteur dépend uniquement de la taille des grains D. Une taille de grains de 15um de
diametre est suffisante pour obtenir un décrochement y supérieur au critére de décrochement pour
mesurer le franchissement (voir Chapitre 3 8§ I11.1.). Le franchissement associé a ce décrochement est
égal au diamétre du grain D puisque c’est ’ensemble du joint de grains qui s’est déplacé, Figure F.1.

D 3D (V3

I\ 22 (YY) & Equation F.6
y<0, 2) - ln< 3 > 0,137D (um)
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Annexe G : Angle des joints de grains débouchant a la surface des tdles

ANNEXE G : ANGLE DES JOINTS DE
GRAINS DEBOUCHANT A LA SURFACE
DES TOLES

L’angle des joints de grains débouchant a la surface des tbles pour les aciers avec un état de
surface 2B et PE a été mesuré a partir d’observations au MO et les résultats ont été synthétisés sous
forme de distribution, Figure G.1 (a,b). Les mesures ont été réalisées sur les aciers a 1’état brut de
réception, Figure G.1 (a) et aprés un assemblage CIC interrompu a 980°C, Figure G.1 (b). Les angles
ont été mesurés par rapport a I’interface afin qu’ils soient compris entre 0 et 90°. Plus de 500 joints de
grains ont été répertoriés pour chaque condition.

@

B Etat de surface PE

Fraction en nombre des grains (%)
[#s]

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Angle par rapport a l'interface (°)

B 16 g

@ Etat de surface 2B

B Etat de surface PE

Fraction en nombre des grains (%)
[#s]

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Angle par rapport a l'interface (°)

Figure G.1 : Fraction en nombre des grains débouchant a la surface des téles en fonction de leur angle
par rapport a ’interface a 1’état brut (a) et aprés un assemblage CIC interrompu a 980°C (b).
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Annexe G : Angle des joints de grains débouchant a la surface des tdles

Si les joints de grains débouchant en surface des tbles étaient répartis de facon aléatoire, la
moyenne devrait étre de 45°. De toute évidence ce n’est pas le cas ici. Les joints de grains forment
principalement un angle entre 70 et 90° avec I’interface, Figure G.1 (a) et ce quel que soit 1’état de
surface de I’acier (2B ou PE). Ce phénomene est accentué aprés un assemblage CIC interrompu a
980°C, Figure G.1 (b). A ce stade du cycle de soudage, aucun franchissement n’a encore été observé.
Seuls les petits grains en surface des toles dont les joints forment des angles faibles avec 1’interface
ont disparu.

180



