N
N

N

HAL

open science

Influence de I’environnement sur la propagation des
fissures dans un superalliage base nickel: I’inconel 718

Eric Andrieu

» To cite this version:

Eric Andrieu. Influence de I'environnement sur la propagation des fissures dans un superalliage base
nickel : I'inconel 718. Sciences de 'ingénieur [physics]. Ecole Nationale Supérieure des Mines de Paris,

1987. Frangais. NNT: 1987ENMP002 . pastel-00001862

HAL Id: pastel-00001862
https://pastel.hal.science/pastel-00001862
Submitted on 24 Aug 2006

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépot et a la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche francais ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.


https://pastel.hal.science/pastel-00001862
https://hal.archives-ouvertes.fr

T H EBE S £

présentée a

LLECOLE NATIONAILE SUPERIEFURE
DES MINES DE PARITIS

Eric ANDRIEU

pour obtenir le titre de

DOCTEUR

en Sciences et Génidie des Matéeriauwuuax

ITNFLUENCE DE L°ENVIRONNEMENT SUR
LA PROPAGATION DES FISSURES DANS UN

SUPERAILILIAGE BASE NICKEL : L?INCONEIL. 718

Souternue le 22 Janvier 1987

JURY
M G. POMEY Président
G. BERANGER Rapporteur
A. PINEAU Rapporteur
E. BACHELET Examinateur

J.P. HENON Examinateur






A Véronique et Antoine






Avanr - PROPOS

Le travaii de recherche présenté dans ce mémoire de rhése a €ré
ejfectué au Cenire des Harériaux de ['Ecoie des Wines, dirigée
successivement par Giilies FPOMEF et Jean-Pierre TROTTIER. Je tiens a les
remercier ftous deux pour ['intérét et la bienveillance qu'ils ont su

manifester a ['égard de mon travail.

Celui-ci a €t€ financé par la SK¥ECHA qui, je ['espére, trouvera dans
ce document une reétripution @ ia mesure de la persévérance dont eile a
fait preuve tout au long de cetie étude, itant au niveau support financier
que sourien moral., Je rtiens donc da remercier ¥ves HONYORAT, Chef du
département flatériaux et Procédés, pour la confiance qu’'il a bien vouliu

m’'accorder,

J'exprime touie ma reconnaissance a Giiles POMEV, Directeur Déléqué
de l'IRSID (Saint-Germain/, qui a bien voulu me faire l'honneur de

présider le jury de thése,

C'est avec plaisir que jfe remercie dMdessieurs Gérard BERAFGER,
Professeur a l'UIC et André PINEAU, Professeur a l'ENSHP, d'avoir daccepié

{a charge d’'étre rapporteurs de ce travail.

Je remercie éqgalement Fric BACHELET, Chef du service Hise en Forme &
ta SKECMA, qui a relu le présent document dans le dériail, et enfin
Jean-Paul HEXOX, Chef du qroupe de recherche Surface-Corrosion auvquel
Jjappartenais, qui m'a laissé toutes laititudes de recherche dans le
cadre de ce sujet et m'a réguliérement encouraqé dans ma quéie d’'idées ou

pius exactement d'approches nouvelles des phénoménes d’'oxwvdation sous

contraintes,

Je suis reconnaissant vis-a-vis de ‘tous ceux qui, de multiples
facons, ont contribué @ la poursuite et a {'aboutissement de ce travail,
er en particulier ['ensemble du personnel de l'atelier sans qui les idées

ne deviendraient pas aisément des réal ités physiques,






Je remercie é€gaiemenr Veronique COCU pour la patience et la
persévérance dont elle a fait preuve en dassurant la frappe de ce

document .,

Comment ne pas remercier ce jfameux tribunal scientifique, devant
iequel les idées étaient menées a rude épreuve et qul malheureusement se
trouve aujourd'hui éclaté aux quaire coins de France (et de Wavarrej, je
veux nommer

- Denis BLAKNC ~ Olivier RIVIERE - Allan FREDHOLN -
~ Thierry MASSART -~ Phil ippe PAUWELS -






INTROCDUCTICN ET PRESENTATION DE L’ETUDE

CHAPITRE I

OXYDATION DE L’INCONEL 718 — ASPECT STATIQUE

I.A. PRESENTATION DU MATERTAU

I.A.1

I.A.2

I.B. MECANISMES

I.B.1

I.B.2

I.C. MECANISMES

I.C.1

L’INCONEL 718 EN GENERAL

LE MATERIAU ETUDIE

D’OXYDATION ENVISAGEABLES

OXYDATION EXTERNE

1 - Cas des alliages (Ni, Cr)

2 - Cas des alliages (Ni, Fe, Cr)

3 - Comportement des carbures NbC - TiC

OXYDATION INTERNE

1 - Oxydation intergranulaire du Nickel

2 - Oxydation intergranulaire des superalliages

base-Nickel

D’ OXYDATION OBSERVES

OXYDATION EXTERNE DE L’INCC 718

1

2

Etude cinétique
Observation et analyse des surfaces oxydées

Influence de la pression partielle d’oxygéne sur
nature des oxydes

Influence de l’état de surtace sur la nature des
oxydes

Discussion et Interpreétation des résultats obtenus

01

07

08

09

08

12

13

16

18

18

18

19

20

22

23






I.C.2 OXYDATION INTERNE
- 1 - Effet d'un traitement de préoxydation
- étude du degazage lors de la rupture
-réversibilité du phénoméne de fragilisation

- Z - Interprétation et discussion des résuitats

I.D CONCLUSION

CHAPTTRE TITIT

OXYDATION SOUS CONTRAINTE DE L’'INCO 718 - ASPECT DYNAMIQUE

IT.A. MECANISMES DE DEFORMATION
II.A.1 DIFFERENTS MODES DE DEFORMATION ENVISAGEABLES

- 1 - Mécanismes élémentaires de franchissement
des précipiteés %’

- 2 - Mécanismes élémentaires de franchissement
des précipités y’’

IT.A.2 MODES DE DEFCRMATION EN PLASTICITE ETENDUE CU CCNFINEE
- 1 ~ Déformation homogéne

- 2 - Déformation hétérogéne

I1I.B EFFET DE L’ENVIRONNEMEMT
IT.B.1. AMORCAGE DES FISSURES

- 1 - Caractérisation par 1l’intermédiaire de
paramétres mécaniques

- 2 - Sites potentiels d’amorcage de fissure
en atmosphére oxydante

I1.B.2. PROPAGATION DES FISSURES

38

38

40

41

42

44

46

46

48






TI.C ESSAI DE TRACTION SOUS ATMOSPHERE CONTROLEE 51
II.C.1 METHODE EXPERIMENTALE 51
II.C.2 INFLUENCE DE LA PRESSION PARTIELLE D’OXYGENE SUR LE MODE
EN TRACTION, A 650°C 52
- 1 - Transition de mode de rupture 52
- 2 - Analyse des surfaces de fracture 53
I1.C.3 ESSAI DE TRACTION SOUS MONOXYDE DE CARBONE 54

II.C.4 INFLUENCE DE LA FORMATION D’EAU A LA SURFACE DU MATERIAU,
SUR LE MODE DE RUPTURE 55

- 1 - Thermodésorption sur tubes minces 55

- 2 - Essais de traction a 650°C sous Po, = 10 Torr 58

II.D ANALYSE DE SURFACES DE RUPTURE DE FATIGUE

wl
-l

IT.E INTERPRETATION ET DISCUSSION 58

II.E.1 PARALLELE ENTRE TRANSITION DE MODE DE RUPTURE ET
TRANSITION DE MODE D’OXYDATION 58

II.E.2 RELATIONS ENTRE LE MODE DE DEFORMATION ET LE MODE
D’OXYDATION 60

I1.E.3 MODELE DYNAMIQUE D’OXYDATION SOUS-CONTRAINTE 62
II.E.4 MODELE DE FRAGILISATION PAR L’OXYGENE DE L’INCO 718 63
I1.E.5 IMPLICATIONS DES DIFFERENTS MODELES PROPOSES 67

-1

Effet de fréquence ou de vitesse de déformation 67

- 2 — Validité des essais de fluage sous air 68
- 3 - Critére de résistance a 1l’oxydation sous contrainte 68
— 4 - Possibilités d'amélioration de la résistance a la

fragilisation 69






CONCLUSIONS GENERALES

BIBLIOGRAPHIE

~1

(&1






ITNTRODUCTION ET PRESENTATION DE L>ETUDE

Parmi les diftérentes étapes qui conduisent a la réalisation d’'un
tuboréacteur, le choix des matériaux répond a des impératifs a la fois
techniques et économiques bien souvent édictés par le champ d’application -
civil ou militaire - du turboréacteur. Il demeure cependant un objectif
premier, indépendant du champ d'application et moteur de nombreuses
recherches dans le domaine de la métallurgie, il s’agit de l’amélioration
du rendement des turbomachines. Cette amélioration des performances est
subordonnée a 1’élévation de la température des gaz a 1l’entrée de la
turbine; ce qui conduit bien souvent, non pas au choix de matériaux
existants, mais a la création de nouveaux matériaux réfractaires. Cette
évolution des matériaux affecte aussi bien les aubes de turbine que les
disques qui les supportent en respectant toutefois leurs spécifications
respectives. Les aubes du distributeur et du premier étage de la turbine
sont les piéces les plus sollicitées du point de vue thermomécanique
(1100°C) alors que les disques de compresseur et de turbine subissent des
températures moins élevées de l’ordre de 650°C mais des contraintes
beaucoup plus élevées, en particulier au point d’encastrement des aubes.
Dans la pratique, le choix des matériaux est actuellement limité a deux
tamilles - les superalliages base-Cobalt et les superalliages bage-Nickel -
qui représentent a elle deux plus de 60% du poids total d’un turboréacteur.

L’INCONEL 718 fait partie de la famille des superalliages
base-Nickel. C’est un alliage pour disques, utilisé dans la construction du
turboréacteur CFM56, qui résulte d’une etroite collaboration entre deux
grands motoristes, la SNECMA et GENERAL ELECTRIC. L’utilisation etffective
de cet alliage atteste de sa conformité vis-a-vis des spécitfications
techniques requises pour ce type de piece. De plus, a performances
quasi-égales par rapport & d’autres superalliages base~Nickel, 1’INCONEL
718 contient 18 % de Fer ce qui induit une réduction non négligeable du

prix de revient des disques, & l’échelle de la production industrielle.

Evoquons maintenant la teneur des spécifications techniques qui

conduisent au dimensionnement des disques. On se place dans ce cas a
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l'échelle du bureau d’étude. Le dimensionnement des disques repose
actuellement sur des lois de comportement établies a la suite d’essais de
fatigue sur éprouvettes lisses ainsi que sur des criteéres d’amorcage de
fissure en fatigue. En ce qui concerne ce dernier point, on peut
raisonnablement imaginer que 1’amorcage d’une fissure sur une piece soumise
a la fois a des contraintes mécaniques et a la corrosion par les gaz de
combustion, est un phénoméne typiquement statistique difficile a maitriser
et a formaliser sous la forme d’une loi. On définit alors des courbes
enveloppes, exploitées par le bureau d’étude suivant des critéres a deux ou
trois écarts types™, qui sont bien entendu trés Pénalisants au niveau des
dimensions finales de la piéce, compte tenu de la dispersion importante des
mesures expérimentales d’amorgage. Un dimensionnement des disques en
propagation de fissure serait problablement moins pénalisant car la
dispersion des résultats expérimentaux est moins importante en propagation

de fissure qu’en amorcage de fissure.

Dans les études de propagation de fissure, la situation physique

prise comme idée de base est la suivante :

On suppose 1l’'existence d’une amorce de tissure dans une zone de
tforte concentration de contrainte ; il s’agit alors, de déterminer
expérimentalement quels sont les paramétres mécaniques et chimiques requis
pour engendrer la propagation de la fissure et, parallelement, de mesurer

sa vitesse de propagation.

Nous disposons actuellement, a ce sujet, de nombreux éléments de
réponse mais aussi de questions. Ainsi, il ressort des études concernant la
propagation des fissures dans 1’INCONEL 718, un phénomene intéressant -
pour l’instant encore inexpliqué - : la fragilisation par l’oxygéne de
1’INCONEL 718. Ce phénomeéne apparait egalement inexplicable puisque la
majorité des travaux mentionnent la bonne résistance a 1’oxydation de cet

alliage, dle a sa teneur élevée en chrome {proche de 20 % en poids).

* En supposant une fonction de répartition de la loi normale réduite,
un critere & 2o ou 30 correspond respectivement a 3,3 % ou 0,13 % de chance
d’amorger prématurément une fissure avant d'atteindre 40 000 cycles de

fatigue.
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Notre étude. porte sur la propagation des ftissures et plus
précisément sur le phénomene de fragilisation dont nous allons rappeler les

principales caractéristiques. La fragilisation de 1’INCO 718 par 1’oxygeéene

se maniteste de deux facgons précises :

- D’une part, on constate une accélération considérable de la
vitesse de propagation des {issures (en fatigue lente ou en fluage sur
éprouvettes entaillées et préfissurées), lorsqu’on fait évoluer la nature
chimique de 1l’environnement d’un milieu neutre (Ar, He, vide) a un milieu

oxydant (Air ambiant).

- D’autre part, l’accélération de la propagation des fissures
s’accompagne d’une modification du chemin de propagation. Les fissures
passent d'un mode de propagation transgranulaire, lorsque les essais sont
conduits sous vide, & un mode de propagation intergranulaire fragile

lorsqu’ils sont menés sous air.

Ces deux manifestations constituent la base de notre étude, au
cours de laquelle nous nous etfttorcerons d’apporter des réponses aux

questions suivantes

1° - Dans quelle mesure peut-on extrapoler le comportement de
1’INCONEL 718 en oxydation statique a son comportement vis-a-vis de
1’oxydation dans le cas de la propagation d’une fissure ?

2° - Quelle est l'influence des premiers stades de 1’oxydation
sur le mode de propagation des fissures 7

3° - Existe-t-il ‘une relation entre le mode d’oxydation et le
mode de propagation des fissures 7

4° - Existe-t-il une relation entre le caractére homogéne ou
héterogéne de la déformation et le mode d’oxydation ?

5° - Dans quelles circonstances chimiques et mécaniques peut-on
engendrer un mode de propagation intergranulaire fragile ?

6° - Peut-on définir un critére de résistance a 1’oxydation sous
contrainte ?

7° - Peut-on améliorer la résistance a 1l’oxydation sous
contrainte de 1’INCO 718 ?
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Une atténuation importante du phénoméne de fragilisation par
1’oxygéne de 1’INCO 718 pourrait conduire a un dimensionnement des disques
sur des données de propagation qui aurait probablement pour conséquence de
diminuer le poids du moteur. Il s’agit la d'une autre facon d’améliorer son

rendement total.



CHAPITRIE 1

OXYDATION DE IL>*ITNCONEIL. 718

ASPECT STATIQURE

Avant de s’intéresser aux phénoménes d’oxydation sous contrainte
et plus particulierement au mécanisme de fragilisation par l’oxygeéne, il
nous a paru nécessaire d’étudier le comportement de ce superalliage en
oxydation statique. Plusieurs raisons Justifient la nécessité de cette

approche :

1 - Le manque de données concernant le comportement de 1’INCONEL

718 en atmosphére oxydante. En ettet, 1l’oxydation statique est une notion

trés générale qui recouvre plusieurs types de phénoménes d’oxydation.

- 1l’oxydation externe du métal, dont 1l’étude conduit en général a
évaluer la cinétique d’oxydation du métal et, par la méme, & estimer

1’aptitude du métal & se protéger du milieu oxydant.

- 1'’oxydation interne qui peut se manifester sous plusieurs
formes. Ce type d’oxydation peut aftfecter aussi bien les joints de grains
que les grains ou les carbures. C’est essentiellement dans ce domaine que

les données concernant 1’INCONEL 718 sont relativement rares.

2 = Les phénoménes d’oxydation, aussi bien en matiére de

cinétique de réaction que de produits formés, dépendent de nombreux

paramétres autres que la composition chimique de 1’alliage. On peut citer,
a titre d’exemple, 1l’effet des contraintes résiduelles, des déformations

résiduelles ou encore 1l’effet de la pression partielle d’oxygéne.

3 - La nécessité de caractériser le comportement vis-a-vis de

1’oxydation de la microstructure utilisée tout au long de cette étude.







4 - Le manque de données concernant les premiers stades de

1’oxydation de ce superalliage. Cette étape peut jouer un rdle important

dans le phénoméne de propagation de tissure.

Il existe bien entendu de nombreuses études intéressantes,
concernant le comportement vis-a-vis de l’oxydation d’alliages du type Ni,
Cr ou Ni, Cr, Fe. Ces études, qui ont été effectuees a des températures
supérieures a 800°C, ont permis de mettre en évidence les principaux
mécanismes d'oxydation de ces alliages. La validité de 1’extrapolation de
leurs résultats vers des températures plus basses (650°C), pour un alliage
polyphasé, tel que 1’INCO 718, mérite néanmoins d’étre examinée. C'est ce

que nous nous proposons de taire tout au long de ce chapitre.



Nom de 1'alliage Hi | Cr Co Mo W |Fe Nb Ti Al C [Divers
ALLIAGES FORGES

A 286 26 | 15,0 - 1,3 - |BAL - 2,0 | 0,2 0,05

NIMONIC T5 BL (19,5 | = | - | - [s,0f -] o5 - [o12

NIMONIC 80 A BAL | 19,5 1,1 - - - -1 2,5} 1,3 |0,06

NIMONIC 90 BAL |19,5 | 18,0 - - - - | 2,k | 1,4 {c,07

NIMONIC 115 BAL 15,0 | 15,0 | 3,5 | - - =1 L40 {5,0 (0,15

WASPALOY BAL. [19,5 | 13,5 | 4,3 - - - 3,6 | 1,3 0,08

UDIMET 500 BAL {18,0 | 18,5 | 4,0 - - - 2,9 { 2,9 (0,08

UDIMET T0OO BAL |15 18,5 | 5,2 - - - 3,5 | 4,3 j0,08

RENE 41 BAL (19,0 | 11,0 ho,0 | - - - 3,1 | 1,5 |o,09

INCONEL X TS50 BAL 15,0 - - - 6,8 0,9 2,5 | 0,8 |o,0b

INCONEL T18 BAL {18,6 - 3,1 - |18,5 5,0/ 0,9 | 0,k |o,0k
ALLIAGES cou_és.

B 1900 BAL | 8,0 | 10,0 | 6,0 | - - - | 1,06, lo,10] 4,0 7

IN 100 BAL [10,0 | 15,0 | 3,0 - - =] 47 1]5,5 0,18 1,0v

MAR M 246 BAL | 9,0 | 10,0 {2,5 | 10,0] - - 1,5 | 5,5 | = 1,5 Ta

TRW 1900 BAL 10,3 | 10,0 - 9,00 - 1,5 1,0 16,3 | - -

X 40 10,5125,5 | BAL - T.5] = - - - - -

TABLEAU I:Duelques

superullicges baseNickel.
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T.A. PRESENTATION DU MATERIAU

I.A.1. CARACTERISTIQUES GENERALES DE L’INCO 718

L'Inconel 718 est un superalliage base Nickel, forgeable, gui du
point de vue de sa composition chimique se différencie des autres
superalliages base Nickel par sa teneur en Nb (5 %) et en Fer (18 %)
(Tableau 1). Cet alliage présente deux modes de durcissement : 1 - Un
durcissement de solution solide dii & la distorsion du réseau de base du
Nickel (CFC) par des éléments de rayon atomique plus élevé que celui du
Nickel (Cr, Fe, Mo) placés en substitution dans le réseau. 2 - Un
durcissement structural assuré par la précipitation homogene de phases
intermétalliques, cohérentes avec la matrice austénitique, appélées 3’
Nigz(Ti, Al), phase stable de maille cubique simple de type Ll,, et ¥" (Nig
Nb) phase métastable de maille quadratique centrée de type DO,,. Du point
de vue de leur morphologie ces précipités sont différents. En effet, les
précipités 3’ sont quasi sphériques (200 K<¢<BOOX) alors que les précipités
3" se présentent sous la forme de disques minces paralléles aux plans (100)
de la matrice (1503(@(6002)(1—3). En raison de la faible teneur en Ti + Al
dans cet alliage, la majeure partie de la précipitation est assurée par les
précipités x". Dans tous les cas, la fraction totale des précipités
durcissants ne dépasse pas 20 % en poids de la masse totale de 1l’alliage,
ce qui lui confére l'aptitude au forgeage. On rencontre également dans ce
superalliage d’autres phases qui précipitent de facon hétérogene a
1'intérieur des grains et dans les joints de grains. L’existence de ces
phases étant bien sur conditionnée par les traitements thermiques et
thermomécaniques que l'’alliage subit durant son élaboration. On trouve des
carbures primaires de type (Nb, Ti)C de structure CFC et de forme
globulaire, aussi bien dans les Jjoints de grains que dans le coeur des
grains. Ces carbures apparaissent trés tot lors de la solidification de
1’alliage. Ils ont pour role majeur d’ancrer les joints afin d’éviter les
phénomenes de recristallisation. Des carbures secondaires de type M,5 C.,
des phases de Lave Fe,(Mo, Nb) ou des plaquettes de phase stable B(Ni, Nb)

peuvent également précipiter dans les joints de grains.



I.A.2. MATERTAU ETUDIE

Les différentes éprouvettes utilisées dans la plus grande partie
de cette étude ont été extraites d’une barre tforgée de 200 mm de diameéetre,
qui a subi avant le prélévement des éprouvettes, le traitement thermique
suivant :

1 - Remise en solution a 955°C pendant lh et suivi d’une trempe a l’air,
2 - Revenu étagé permettant la précipitation des phases durcissantes
et la stabilisation de la microstructure a 720°C pendant 8h, puis
refroidissement 50°C/h Jjusqu’a 620°C, 8h de maintien a 620°C — Trempe &

1’air.

Les caractéristiques microstructurales sont, pour l’essentiel,
présentées sur les planches I et II. La taille moyenne de grain a été
estimée a 150pm; il s’agit donc d’un materiau a gros grains. On peut
remarquer sur la micrographie optique I.a, des alignements de carbures
primaires qui résultent de 1’opération de corroyage de la barre. L’examen
de la microstructure de 1l’alliage en microscopie électronique a
transmission (MET) a permis d’évaluer la taille des précipités 3"
(épaisseur = SOX - diamétre =~ 2003) et celle des précipités 3’ (diamétre =
ZOOX).

On constate par ailleurs, que la precipitation des phases y’, %"
dans le grain est assez homogene (micrographie I.b). Par contre a plus fort
grossissement (x 235 000), on constate la presence d’une zone appauvrie en
précipités durcissants aux abords du Joint de grain (micrographie I.C.).
Cet  appauvrissement en phase durcissante est plus marqué sur les
micrographies II.A et II.B. Il semble associé a la présence de phases
intergranulaires que nous n’avons pas identifiées, mais qui pourraient
étre, du fait de leur morphologie nodulaire, des carbures primaires de type
NbC ou des carbures secondaires M,5 Cg. Ces précipités intergranulaires ne
sont probablement pas constitués de phase stable B(Ni, Nb) car celle-ci se
présente habituellement sous la forme de fines plaquettes allongées dans le
plan du joint. Dans tous les cas, la majorité des joints de grains ne
présente pas ce phénoméne d’appauvrissement, car la précipitation des
phases intergranulaires qui y est associée n’est présente que dans quelques

Joints de grains.



PLANCHE 1a: M 1crnqrnph1e optique illustrant:
~-Taille de grain de 1'alliage dtudié.
-Allignements de carbures primaires.
-Les nombreuses macles de recuit.

Ib, Ic: MET-Champs sombres illustrant l'homogénéité de la pracipitation

des phoses y et Y" au coeur des grains.






Faoiscaou primoire
d'electrons

g Bord de lome mince

U,l pm

Champ sombre sur un joint de groin debout, illustrant 1'appauvrissement
en precipites durcissants pres du joint de grain.
(conditions de diffraction imposees par la position du joint).

PLANCHE

2b:; MET Champ sombre sur un joint de graoin debout, illustrant d la fois, lo relation
entre ]'appouvrissement en précipités y',y''et la présence de nodules intergranulaires
ainsi que 1'ancroge des joints par ces mdmes nodules.
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IT.B. MECANITISMES D OXYDATION ENVISAGEABLES

Avec une teneur de 18 % de Chrome, et bien que les essais
réalisés dans le cadre de notre étude se situent & une temperature de
650°C, on peut supposer que les phénoménes d’oxydation statique rencontrés
sur 1'Inconel 718 s’apparentent a ceux rencontrés a plus haute température
sur des alliages du type (Ni, Cr) ou (Ni, Cr, Fe); du moins, en ce qui
concerne 1’oxydation de la matrice. L’oxydation des phases TiC, NbC sera
traitée dans le dernier paragraphe.

I.B.1. CXYDATTON EXTERNE

- 1 - Cas des alliages (Ni, Cr}.

La grande variété des parametres, agissant sur les cinétiques
d’'oxydation, sur les morphologies ou les compositions des oxydes explique
en grande partie la quantité d’études portant sur ce sujet (4 - 11). Il est
cependant possible de dégager de ces travaux les principaux paramétres qui
régissent les processus d’oxydation des alliages (Ni, Cr), aux températures

supérieures a 800°C.

I1 sg’agit, tout d’abord, de la teneur en chrome. La figure I.1

présente les variations de la constante parabolique d’oxydation en fonction
de la teneur en chrome des alliages (Ni, Cr). L'examen de ces courbes
permet de définir trois catégories d’alliages, pour lesquelles les
cinétiques, aussi bien que les produits d’oxydation, différent. Cependant,
seules trois phases sont thermodynamiquement envisageables, il s’agit de
NiO, Cr,0, et du spinelle NiCr, O,.

Pour les alliages dont la teneur en chrome est inférieure a 10 %

en poids, la couche d;oxyde qui se développe en surface de l’alliage, se
décompose en deux strates. Une strate externe constituée de NiO, dont la
crolissance, controlée par la diffusion des cations Ni2+, g’effectue vers
1l’extérieur de 1’échantillon, et une strate interne constituée d’une

matrice de NiO dans laquelle sont dispersées des particules de Cr,0, et de



Figure 1.2:-MECANISMES D OXYDATION DES ALLIAGES Ni, Cr

Schema 01 ffusionnel

Ni0 , » Oxydation
1 | 2- 2 0> qaz ] 7in onuloire
+ - 0 | N 2 g Nil Yo7 intergrany
Cr dissous / ' . (Cra09)
! Joints fissures Precipitation
Hotal e de grains intragranulaire
(Cra03)
PREMIERS INSTANTS ETAT FINAL

EQUIA’E 2a: L Cr < 10 Z (Gpoupe 1)

ecorotion das jsinte de groins (ry0,

Hi0
* Porosetres controlant
Cerzae lo vitasse de possoge
Cr20y entra lee deux etots .
= Tesperature
Reto) - Teaps
~Toille de grain du setal
/ ou'de | oxyde
~ PREMIERS INSTANTS ETAT FINAL

Equre 2b: 10%<Cr<30% (Groupe 2)

Cra03  Grains fins Kz joints da graine > ipgraing
) » Couche
g ; > “' externa
Decoration des Joints da graine - ¢ L Craly
Cr"
PREMIERS INSTANTS T ETAT FINAL

Figure 2c:  ZCr>30% (Groupe 3)




10

NiCr,0,. La croissance de cette sous couche est controlée par la diffusion
de 1’oxygene ionique ou gazeux au travers de défauts (joints de grain,
dislocations, microfissures) présents dans la strate externe d’oxyde de
Nickel (fig. 1I.2.a) (5, 12). On peut également mentionner que pour ces
alliages, la constante parabolique d’oxydation est supérieure a celle du
nickel pur (4). En ce qui concerne l’'oxydation a l’aplomb des joints de
grains, Giggins et Pettit ont montré que les joints de grains se recouvrent
aux tout premiers instants de 1'oxydation d’une couche de Cr,0, dés que la

teneur en chrome est de l'ordre de 5 %, dans les joints de grains.

Pour les alliages dont la teneur en chrome croit de 10 % & 30 %

en poids, 1la cinétique d’oxydation décroit progressivement (fig. I1.1). Le
mécanisme d’oxydation de ces alliages se décompose généralement en deux

phases :

Au tout début de 1’oxydation, NiO, NiCr,O, et Cr,0, germent sur
toute la surface de l’alliage, & l’exception des jointé de grains qui se
recouvrent tres tét d’oxyde de chrome. Par la suite NiO, dont la croissance
est plus rapide que celle de Cr,0,, se développe sur la surface des grains,
enveloppant ainsi les autres phases. L’établissement d’une sous couche
continue d’oxyde de chrome, qui correspond & la fin du ler stade
d’oxydation, s’effectue suivant un processus de croissance latérale du
Cr,0, ayant pour origine les joints de grains du métal. L’extension
latérale du Cr,0, est controlée par la diffusion du chrome depuis les
Joints de grain via l’interface Métal-oxyde. Les joints de grains du métal
Jjouent alors le réle de court circuit de diffusion. Ce n'’est qu’a la suite
du recouvrement total de la surface du métal par une sous couche de Cr, O,
que la cinétique d’oxydation devient parabolique et,dans ce cas, controlée
par la diffusion des cations Cr3* a travers la couche d’oxyde de chrome
(fig. 1.2.b).

Les alliages pour lesquels la teneur en chrome excéde 30 % en

poids ont un comportement vis-a-vis de 1’oxydation qui s’apparente a celui
du chrome pur, c’est-a-dire, formation d’une seule couche continue de Cr,0,
sur la totalité de 1l’alliage. Dans ce cas, la croissance de la couche
d’oxyde est controlée par la diffusion des cations Cr3t a travers la couche
d’oxyde (13) du moins entre 900°C et 1300°C (fig. 1.2.c).
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Cette breve description des mécanismes d’oxydation des alliages
(Ni, Cr), témoigne de l’importance des phénomenes ditffusionnels sur leur

cinétique d’oxydation.

Parmi les  paramétres qui agissent sur les phénomenes de
diffusion, certains peuvent &tre déterminants pour la cinetique

d’oxydation. Dans le cas des alliages Ni, Cr (80/20), la taille de grain de

l’alliage joue un rble prépondérant sur la cinétique d’oxydation et plus

précisemment sur l’établissement d’une sous couche, protectrice, de Cr_0,.
Plus la taille moyenne de grain est faible, plus la durée du ler stade

d’oxydation est raccourcie (6).

L’approvisionnement en chrome s’effectuant parl’intermédiaire des

Jjoints de grains du métal on comprend pourquoi, la composition et la

microstructure des joints de grains peuvent également influer sur la

cinétique d’oxydation d'un alliage Ni, Cr. C’est le cas, par exemple, du

carbone (10) qui lorsque il est & 1'état dissout dans 1'alliage et, en
particulier, au joint de grain diminue la diffusivite apparente du chrome.
Par contre, lorsqu’il est a 1’état précipité (Cro5 C4), la diffusivité

apparente du chrome dans les joints de grains est plus importante.

Si les caractéristiques microstructurales du substrat métallique
ont une importance parfois décisive sur 1’aptitude d’un matériau a se
protéger de l’oxydation, il ne faut pas négliger pour autant 1’influence de

la microstructure des oxydes et plus particuliérement la taille de grain,

1l’existence de porosités, ou de microfissures qui peuvent engendrer des
modifications notables de la cinetique d’oxydation. D’une facon Eénérale,
la réduction de la taille des grains d’oxydes - qu’elle soit engendrée par
de faible pression partielle d’oxygéne, un écrouissage a froid de la
surface & oxyder, ou 1’addition d’'éléments actifs comme 1’'Yttrium -
accelére la cinétique d'oxydation des alliages NiCr (80/20) en augmentant
la densité des court-circuits de diffusion {5, 7) que constituent les
Jjoints de grains d’oxyde. L’établissement d’une sous couche protectrice de
Cr,0; est également plus rapide dans ces conditions. Du point de vue
mécanique, la plasticité des couches d’oxydes ainsi que leur adhérence sur

le substrat métallique peuvent &tre conditionnées par de nombreux
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paramétres comme, en particulier, la teneur en vapeur d’eau dans le milieu
oxydant qui - losqu’elle est accrue - semble aggraver les phénoménes
d’écaillage responsables du réamorcage des phénoménes d’oxydation et qui,
par extension, conduisent a la ruine de l’alliage Ni - Cr (80/20) (8, 14).
Par contre 1l’addition d’éléments tres actifs comme 1’Aluminium et le
Silicium (teneur proche 0,7 % en poids) semble atténuer les phénomenes
d’écaillage rencontrés & haute température (»>900°C) sur les alliages Ni, Cr

80/20, grace a la formation d’une sous couche d’alumine ou de silice (11).

Cette approche, bien qu’incompléte, des phénoménes d’oxydation
rencontrés sur les alliages Ni, Cr permet de recenser les différents
éléments a prendre en considération avant de traiter 1’oxydation de 1’Inco
718. Cependant, compte tenu de la température utilisée au cours de nos
essais (650°C), et par conséquent des faibles épaisseurs d’oxyde mises en
Jjeu, on peut s’attendre & une réduction du nombre des phénoménes impliqués
dans 1’oxydation stétique de ce superalliage et en particulier de ceux liés
aux couches épaisses (perte d’adhérence - fissuration - réamorcage des

processus d’oxydation)
- 2 - Cas des alliages (Ni, Fe, Cr).

Afin de se rapprocher de la composition réelle de la matrice de
1’Inco 718, il est nécessaire de s’intéresser au cas des alliages (Ni, Fe,
Cr) et en particulier a leur comportement en atmosphére oxydante. Nous ne
passerons pas en revue, comme dans le cas des alliages (Ni, Cr), 1l’ensemble
des paramétres intervenant dans les processus d’oxydation. Nous nous
intéressons uniquement a un alliage Ni,; Fe,, Cr,. (7) dont la composition

est proche de celle de la matrice de 1’Inco 718.

Du point de wvue de la dépendance de la cinétique d’oxydation
vis-a vis de la température, la figure I.3a présente & titre comparatif les
cinetiques obtenues pour des alliages Ni,, Cr,, et Fej, Ni . Cr,.. On
constate, d’une wpart, une similitude de comportement entre les deux types
d’alliage en ce qui concerne 1’énergie d’activation du processus de
croissance et, d’autre part, une diminution de l’effet de la taille de
grain sur la cinétique d’oxydation pour les alliages Ni, Cr Fe, du moins

pour des températures inférieures a 1000°C. Cette derniere remarque suggere
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un mecanisme d’oxydation différent de celui rencontre pour Nig, Cr.,. En
effet, 1l'analyse (SIMS) des couches d’oxydes formées a 800°C revele la
présence de deux strates. Une strate externe formee du spinelle Ni(Fe,_,
Cry ). 0, et une strate interne formée essentiellement de Cr, 0, (fig.I.3b).
I1 apparait, a la suite de cette étude (7) que les alliages ternaires Ni
Cr,s Fe,, se recouvrent rapidement (quelques heures & 800°C) d’une
soug-couche protectrice de Cr,0; dont la croissance est controlée par la
diffusion du Cr dans 1’alliage. La présence de cette sous-couche est
favorable a une bonne résistance a l’oxydation externe. Par contre, les
oxydes de chrome qui se développent dés les premiérs instants de

1l’oxydation a 1’aplomb des joints de grains ne semblent pas tres adhérents

au__substrat. Cette faiblesse en matiére de protection contre 1'oxydation

semble &tre évitée par l’addition 4’Yttrium (300 ppm).

- 3 - Comportement des carbures NbC - TiC.

L’oxydation des carbures primaires ne contribue peut é&tre pas de
facon appréciable a la cinétique d’oxydation globale de 1’Inconel 718.
Cependant elle peut avoir de telles implications dans les processus
d’oxydation sous contrainte, qu’elle mérite d’étre traitée ici dans le
cadre de 1'oxydation externe. Niobium et Titane sont des métaux de
transition qui connaissent des processus d’oxydation & haute température
conduisant généralement a la ruine du matériau (feuilletage des couches
d’oxydes avec réamorgage des processus d'oxydation). Qu'en est-il de leurs

carbures respectifs ?

En ce qui concerne les carbures de Niobium (15), dans
1l’intervalle de température 550°C - 850°C, on assiste a 1’oxydation
simultanée des deux eléments, c’est-a-dire formation de Nb_O. et formation
de (0,-CO. Cette oxydation catastrophique s’accompagne d’une importante
augmentation de volume qui peut, en raison des contraintes qu’elle génére,
initier des fissures a la surface de l’alliage & proximité des carbures et,

parallélement, décoller localement la couche d’oxyde qui protége le métal.

Dans le cas des carbures de Titane (16) le processus d’oxydation
parait aussi destructif que pour NbC. En effet, 1’oxydation du TiC conduit

a la formation d’'oxycarbures de titane au sein desquels precipitent des
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inclusions de Titane métal. Cette réaction d’oxydation s’accompagne d’une
libération de CO,, provoquant l’éclatement des couches d’oxydes, rendu
responsable - pour une large part - des pertes en poids enregistrées en

thermogravimétrie.



1.B.2. OXYDATION INTERNE

L’ oxydation interne recouvre aussi bien les phénoménes
d’oxydation discrets se déroulant dans le grain sous-jacent a la couche
d’oxyde que les phénoménes d’oxydation intergranulaire. Nous ne nous
intéresserons dans cette partie qu’au phénomene d’oxydation

intergranulaire.

Bon nombre d’alliages et de métaux subissent a haute température
des phénoménes d’oxydation intergranulaire. Nous limiterons ce paragraphe a
1’étude du Nickel et des superalliages base Nickel. Deux raisons majeures
Jjustifient ce choix : d'une part, le fait qu’il existe d’étranges
gimilitudes de comportement vis-a-vis de l’oxydation, entre le nickel et
les superalliages base Nickel et d’autre part, 1’étude de 1’oxydation
interne du nickel offre 1l’avantage de recenser simplement les différents
parametres et  processus impliqués dans les phénomenes d’oxydation

intergranulaire.
- 1 - Oxydation intergranulaire du Nickel

Parmi toutes les techniques d’étude de 1’oxydation
intergranulaire, les essais de traction sous atmosphére neutre sur des
éprouvettes préalablement oxydées constituent un moyen original de mettre
en évidence les phénomenes d’oxydation intergranuléire les plus insidieux.
En effet, 1’oxydation des joints de grains s’accompagne généralement d’un
affaiblissement de la tenue mécanique de ceux-ci. Cet affaiblissement des
caracteristiques mécaniques du joint entraine l’apparition d’un mode de
rupture intergranulaire fragile au cours des essais de traction.
L’évaluation de la taille de la zone fragile par observation au MEB fournit
des données quant a la profondeur de pénétration de l’oxygéne le long des
Jjoints de grains pendant le traitement de préoxydation. Bricknell et
Woodford ont largement utilisé cette technique pour apporter des éléments
d’explication sur les phénoménes d’oxydation intergranulaire rencontrés
dans le cas du Nickel et des superalliages base Nickel (17 - 20).



mpirenre o | ctase | e ] i

ALLIAGES ‘ Preifgfat‘°”' Prei;zj::;f”' (m) emé. s
INCO 718 . 650 °C 200h 100 2.10710
ASTROLOY LC . 704 °C 100h B4 1.96. 107
MERL-76 . 704 °C 100h. 310 2.76.10°¢
IN-100 LC . 704 °C 100k 720 1. 44,1078
RENE-G5 . 704 °C 100k 840 1.96.107°

t Xc [

Xc=VD. t

TABLEAU 2:Evaluation de la diffusivitd apparente de 1'oxygéne

dans différents alliages base-Nickel.

(d'aprés PEDRON (21) et BAIN (22) )
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Il ressort de leurs études plusieurs faits interessants :

la diffusion de 1l’oxygéne dans les joints de grains induit a la
fois la formation d’oxydes stables et la ségrégation d’oxygéne dans les
_joints. Ces deux phénomenes vont généralement de pair dans le nickel
contenant des impuretés (>150 ppm) et contribuent a la fragilisation du
joint. Par contre, pour le nickel treées pur, seule la ségrégation d’oxygene
dans les Jjoints existe; cette forme d’'oxydation intergranulaire a un
caractére réversible (20); il est par conséquent possible de défragiliser
un échantillon de Nickel pur. Par opposition, des qu’il y a formation
d’oxydes la défragilisation du joint de grain est, semble-t-il impossible.
En ce qui concerne les phénoménes de cavitation intergranulaire, Brickuell
et Woodford ont montré que dans le cas du nickel, cette cavitation etait
provoquée par l’expansion de poches de CO - CO, dans les joints de grains,
résultant de 1'oxydation de carbures ou du carbone dissout dans le métal.
Ils n’ont pas infirmé pour autant les mécanismes de condensation de lacune
souvent invoqués pour expliquer les phénoménes de cavitation
iﬁtergranulaire. Dans tous les cas, il semble que le carbone présent au
joint de grain, a la possibilité de réagir avec 1l’oxygéne pour former des
poches de gaz (26). Ces résultats tres controversés, attestent des
difficultés de modélisation des phénoménes d’oxydation intergranulaire par
la thermodynamique classique; il est par exemple difficile de définir une
pression partielle d’oxygéne ou une activité dans un joint de grain et
donc, a fortiori, délicat de prévoir les différentes réactions chimiques

possibles qui peuvent s’y dérouler.
- 2 - Oxydation intergranulaire des superalliages base Nickel.

La méthodologie d’'étude des phéncménes d’ oxydation
intergranulaire présentée dans le paragraphe précedent est applicable aux
superalliages. Cependant, les températures de préoxydation qui ont été
utilisées sont adaptées de fagon a2 ne pas induire la modification de la
microstructure de 1l’alliage. Elles sont donc en général beaucoup moins

élevées que celle utilisée pour le nickel pur (1000°C).

Quelques superalliages ont été étudiés suivant cette méthodologie
(21 -24). A titre d’exemple, le tableau 2 résume les profondeurs de

pénétration de 1’oxygéne mesurées sur divers superalliages. L’estimation de
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la profondeur de pénétration rermet de calculer - moyennant certaines
hypotéses trés restrictives - 1la diffusivite apparente de 1’ oxygéne dans
les joints de grains (Tableau 2). Il semble donc etabli, & la suite de ces
études, que 1’oxygéne diffuse dans les Jjoints de grains pendant le
traitement de préoxydation sans charge. Ceci malgré la formation d’oxydes

dit protecteurs & l’aplomb des joints de grains du métal.

En ce qui concerne le phénoméne de cavitation rencontré dans le
nickel, c’est-a-dire les interactions carbone-oxygéne, Dyson (25) a montré
a la suite de calculs basés sur la thermodynamique des processus a
1’équilibre, qu’il ne pouvait pas se produire de cavitation dans les
alliages base-Nickel car le potentiel d’oxygéne est gouverné par la
pression de dissociation de 1’oxyde de chrome (Cr, O5). On ne dispose pas
actuellement de données expérimentales suffisantes pour Jjuger de la
validité de ces calculs. Existe-t-il un moyen pour atténuer les phénoménes
d’oxydation intergranulaire ? L'adjonction d’éléments tels que le Bore et
le Zirconium (27) diminue notablement la diffusivité de 1’oxygéne dans les
Joints de grains, alors que d’autres éléments d'addition comme 1’'Yttrium ou
le soufre augmentent la susceptibilité de 1’alliage a 1’oxydation
intergranulaire. Si les effets macroscopiques diis & la présence de certains
éléments d’addition sont indiscutables, il n’en est pas de méme en ce qui
concerne leur role effectif dans les processus d’oxydation intergranulaire.
On comnait assez mal, d’'une part, les effets des phénoménes de ségrégation
et, d’autre part, les effets liés a la désorientation entre grains, sur le
réle joué par les interfaces en matiére de diffusion. Ce probléme n’est pas
insoluble car le développement de techniques d’analyse telles que celles
qui sont liées a la microscopie électronique & transmission & haute tension
(pertes d’énergie, analyse X, haute résolution) associé aux méthodes de
simulation des phénoménes de diffusion (dynamique moléculaire) devrait
conduire & une meilleure compréhension du réle de la microstructure et de

la composition chimique des interfaces sur les phénoménes diffusionnels.
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r.C. MECANISMES DOXYDATION OBSERVES

I.C.1. OXYDATION EXTERNE DE L’'INCO 718

- 1 - Etude cinétique

Dans le but d’estimer les cinétiques d’'oxydation de 1'Inconel 718

a 650°C sous Po, = 1 Atm, des essais de thermogravimétrie ont été réalisés.

Les échantillons utilisés se présentent sous la forme de
rondelles d’épaisseur lmm, de diamétre extérieur 10mm, percées d’un trou
central de 3mm de diamétre. Tous les échantillons ont subi une séquence de
polissage (papier SiC 180 » diamant 1lpm). Comme les couches d’'oxydes qui se
développent a 650°C sur la surface du matériau sont peu épaisses (< lum),
la surface totale exposée a 1l’atmosphére oxydante doit étre supérieure a
10cm®*, afin que 1’augmentation totale de poidé en cours d’'oxydation soit

mesurable.

Les courbes présentées sur la figure (I.4a) traduisent les
variations de poids, rapportées a la surface totale des échantillons. A
titre comparatif, deux types d’échantillons de tailles de grains
différentes (150 pm - 30pm) ont été testés. Contrairement aux alliages Nigg
Cr,,y les courbes am/S = f(t), relatives & 1’Inco 718, ne font pas
apparaitre 1l’effet de la taille de grain sur la prise au poids dans le
premier stade d’oxydation. Le deuxiéme stade d’oxydation correspond pour
les deux types d’échantillons a une diminution importante de la vitesse de
croissance des oxydes. les constantes paraboliques d’oxydation ont été
calculées. On note une légére diminution de la cinétique de croissance des
oxydes pour les échantillons A& gros grains.

Des essais complémentaires ont été réalisés a 1000°C, pour
évaluer la persistance de 1l'’effet de taille de grain sur la cinétique de
croissance des oxydes dans le deuxiéme stade d’oxydation (croissance lente)
(fig. I4b). A cette température, il ne semble pas y avoir de différence

notable entre les constantes paraboliques d’oxydation (Kp).
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Pour situer le comportement de 1’INCO 718 vis-a-vis de
1’oxydation, par rapport au comportement des alliages Ni,, Cr,, et
Ni,g Fe Cr,g les Kp ont été reportées en fonction de 1’inverse de la
température absolue sur la figure (I.5). L’extrapolation directe vers les
basses températures des constantes mesurées dans le domaine de température
(800°C < T < 1200°C) sur des alliages Nig,, 6 Cr,, et Ni,g Cr,g Fe,, prévoit
des constantes d’oxydation a 650°C plus faibles que celles mesurees sur
1’INCO 718. Cependant, cet écart n'est pas tres important, et les Kp
mesurées traduisent bien l’aptitude de ce superalliage a se protéger de

1’oxydation généraliseée.
- 2 - Observation et analyse des surfaces oxydées.

La morphologie de la surface des échantillons utilisés lors des
essais de thermogravimétrie a été examinée au MEB. Pour les deux tailles de
grains étudiées (150pm -~ 30um) il n’y a pas de différence notable au niveau
de la morphologie des surfaces. On constate tout d’'abord une décoration des
Joints de grains de 1l’alliage par 1la formation d’un bourrelet d’oxyde
{(planche 3.a). Ces excroissances a l’aplomb des joints de grains du
substrat sont constituées de grains d’oxydes dont la taille est
généralement plus faible que celle des grains d’oxydes rencontrés au-dessus

des grains du métal (planche 3b.3c).

Des phénoménes d’écaillage et de décollement des couches d’oxydes
survenus probablement lors du refroidissement de 1’échantillon sont
également visibles sur la surface de 1’échantillon (planche 4a. 4b). Ces
écaillages apparaissent aussi bien a 1l’aplomb des joints de grains que sur
les grains. Des analyses X par dispersion d’énergie, effectuées sur des
empilements d’écailles - afin d’éviter les effets du substrat - traduisent
la composition globale des couches d’oxydes sur le joint de grain ou sur le
grain ({(figure I.6). Il apparait une modification de la composition de ces

couches au droit du joint.

L’enrichissement en Cr de ces zones est également revélé par le
profil X en Cr présenté sur la planche 5. Dans tous les cas la couche

d’oxyde est composeée des trois éléments Fe, Ni, Cr. Dans le cas de
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1’INCO 718, et malgre sa teneur élevée en chrome (18 %), il ne semble donc

pas qu’a 650°C les excroissances decorant les joints de grains soient

exclusivement composées de Cr, Oj;.

Comme les Jjoints de grains, les macles de recuit sont, elles
aussi, révélées lors de 1l’oxydation a 650°C de ce superalliage. Dans ce
cas, c’est 1’orientation du cristal sous-jacent qui Jjoue un rdle

déterminant sur la microstructure de l’'oxyde s’y développant (planche 6a).

L’oxydation des carbures de niobium donne lieu a des figures
d’oxydation spectaculaires - (planche 6b 6c) -, caractéristiques d’'un
mauvais comportement vis-a-vis de 1’oxydation pouvant peut engendrer des
perturbations locales dans 1’établissement du film d’oxyde protecteur.
Comparativement, les carbures de Titane ne présentent pas de degradation

catastrophique du point de vue morphologique.
- 3 - Influence de la pression partielle d’oxygéne sur la nature des oxydes.

Le dispositif expérimental utilisé dans le cadre de cette étude
est présenté en annexe (1) ; il allie une installation ultra-vide a un
spectrométre de masse pour ce qui concerne les traitements d’oxydation.
L'analyse des surfaces a été effectuée par 1'intermediaire d’un
spectrométre Auger, équipé d’un canon a ions (Art) permettant une abrasion
progressive des couches d’oxyde a analyser et par-la méme l’etabllssement
de profils de concentration en elements {vitesse moyenne d’abrasion 150 A).
Les échantillons utilisés pour cette étude se présentent sous la forme de
cylindres de 20 mm de diamétre et 3 mm de hauteur. Tous les échantillons
ont subi un polissage mécanique jusqu’au grade de lum (diamant) suivi d’un
polissage électrolytique® La durée du traitement d’'oxydation a été fixée a
8 mn de facon a ce que 1’épaisseur de la couche d’oxyde tormee en surface
demeure faible (domaine interférentiel) méme pour les pressions partielles
d’oxygéne  élevées. Les  pressions partielles d’oxygene utilisées

s'échelonnent entre 10™% Torr et 1 Torr.

* Bains électrolytique : 25gr(Cr0O,, + Tml(H,0) + 130ml (CH,COOH) - 40V =, 10s, Tamk
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La procédure expérimentale adoptée consiste tout d’abord a
maintenir des échantillons sous ultra-vide & la température ambiante. Les
échantillons sont ensuite chautfés par 1’intermédiaire d’un four a lampe
jusqu'a stabilisation de la température de l’échantillon a 650°C. Par la
suite, la pression partielle d’oxygéne choisie est établie a l’aide d’une
microfuite et maintenue pendant toute la durée de l’essai (8 mn). En tfin
d’essai, le pompage rapide de l’oxygéne dans l’enceinte de manipulation est
assuré par une réserve de vide ainsi que par la pompe turbomoleculaire. A
titre d’exemple, la pression partielle d’oxygene passe de 1 Torr a 107
Torr en 20 secondes. Tous les essais ont été doubleés atf'in de s’assurer de

la reproductibilité des processus d’oxydation observeés.

La figure I.7 présente une série de spectres Auger - enregistres
avant de débuter 1l’abrasion ionique - correspondant a la composition
chimique des oxydes présents a la surface d’échantillons oxydés sous
différentes pressions d’oxygéne. On peut constater sur cette figure, la
modification sensible de 1la composition chimique des premieres couches
d’oxyde en fonction de la pression partielle d’oxygéne utilisée lors de la
préparation des échantillons. En effet le chrome, qui est 1’élément majeur
pour les pressions de 10™% Torr et 10™* Torr, disparait totalement aux
pressions de 107* Torr et 5.107' Torr pour lesquelles seuls les élements

Fer et Nickel apparaissent.

La figure 1.8 représente une série de spectres similaire a celle
présentée précédemment mais obtenue aprés 30 minute d’abrasion ionique. La
encore la différence de composition chimique est trés nette entre les

échantillons oxydés a basse pression et ceux oxydés a haute pression.

Aprés 90 mn d’abrasion, les couches d’oxydes les plus fines i.e
celles obtenues aux basses pressions (107° Torr 10~ Torr) sont totalement
abrasées. La figure I.9 présente une série de spectres traduisant la fin de
1l’abrasion pour les échantillons oxydés sous faible pression. Ce n’est
qu’au bout de 6 heures d’abrasion que le substrat apparait dans le cas des
échantillons oxydés aux pressions élevées, La figure I.10 présente les
profils d’abrasion pour les différents échantillons. On constate d’ores et
déja la modification notable de la composition chimique des couches d’oxyde

en fonction de la pression partielle d’oxygéne utilisée. Les échantillons
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oxydés sous faible pression sont recouverts d’une couche d’oxyde de chrome,
alors que ceux oxydés sous des pressions plus élevées présentent une couche
externe constituée d'un oxyde de Nickel et de Fer, qui s’enrichit
petit-a-petit en chrome a mesure que l’on se rapproche de l’interface
métal-oxyde pour atteindre vraisemblablement dans cette zone, la
composition d’un spinelle Ni(Fe,_, Cry)0,. Nous n’avons pas effectue
d’analyse quantitative précise, faute de données concernant les factesurs
correctifs (Sx) que 1’on doit appliquer a chaque type de transition Auger
(KLL 1LMM, MNN). Ces termes correctifs qui atfectent l’amplitude des pics,
dépendent en particulier de 1’état de liaision chimique entre les éléments.
I1 faut donc les déterminer pour chaque type d’oxyde. Les facteurs
correctifs utilisés pour établir les profils d’abrasion présentes sur la

figure I.10, sont ceux correspondants aux eléments purs.

~ 4 - Influence de 1’état de surface sur la nature des oxydes.

Deux états de surface ont été choisis. Un état fortement écroui,

avec un profil de surface perturbé, résultant d’une opération de sablage a

froid, et un état beaucoup moins écroui résultant d’un polissage mecanique

jusqu’au grade (lum). Seules deux pressions partielles d’oxygéne ont eté
utilisées dans le cadre de ces essais (1072 Torr - 7 107! Torr). La
procédure expérimentale adoptée pour le tfaitement d’oxydation est
identique a celle présentée dans le paragraphe précédent.

L’analyse de la surface des échantillons a également éte
effectuée & 1l’aide du spectrométre Auger. La figure I.11 présente les
profils d’abrasion obtenus pour les différents ééhantillons. On constate
qu’il existe une étroite similitude de comportement vis-a-vis de
1’oxydation entre les échantillons polis mécaniquement et ceux polis
électrolytiquement oxydés sous des pressions partielles d’oxygéne treés
voisines. Par contre les échantillons sablés présentent durant 1’abrasion

une seule couche d’oxydes essentiellement composée de chrome et d’oxygéne.
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- 5 — DISCUSSION ET INTERPRETATION DES RESULTATS OBTENUS.
x Approche globale des mecanismes d’oxydation

Les essais de thermogravimétrie constituent une approche globale
des phénoménes d’oxydation. En effet, les courbes de prise en poids
enregistrées intégrent différents processus d’oxydation pour lesquels les
vitesses d’avancement de réaction ainsi que les produits formés dépendent
étroitement du site sur lequel se déroule la réaction chimique {joint de
grain ou grain). Néanmoins, pour les temperatures supérieures & 800°C, dans
le cas des alliages Ni, Cr ou Ni, Cr, Fe, les relations entre 1’allure des
courbes thermogravimétriques et les mécanismes d’oxydation ainsi que les
processus de croissance semblent acquises (6, 7). Ces auteurs associent a
la courbe de prise en poids [dm/S = f(t)] deux régimes 4d’oxydation.

Le premier stade d’oxydation, non parabolique, correspond a
1’établissement d’une sous-couche continue d’oxyde de chrome sur la surtface
de 1’échantillon, dont 1’établissement dans le cas des Nip, Cr,, est assure
par un mécanisme de croissance latérale de 1’oxyde de chrome, ayant pour
origine les Jjoints de grain; On comprend alors aisément que pour ces
alliages, le premier stade d’oxydation est d’autant plus écourté que la
taille de grain du métal est faible.

Le deuxiéme stade, parabolique, correspond & la croissance
normale de la sous-couche d’oxyde de chrome. Le processus de croissance
peut alors étre, soit controlé par la diffusion des cations Cr3t a travers
la couche d’oxyde dans la mesure ou il n’y a pas d’appauvrissement en
chrome prés de 1’interface métal - oxyde, soit controlé par la diffusion en
volume du chrome dans le métal dans le cas ou la proximité de 1’interface
métal - oxyde est appauvrie en chrome. Dans ces deux modéles diffusionnels,
la taille de grain du métal peut influer sur la cinétique de croissance de
la couche de Cr, Os. En effet, dans le cas ou il n’y a pas
-d’appauvrissement en chrome & 1’interface métal-oxyde et en admettant que
les joints de grain d’oxyde sont des court-circuits de diffusion pour les
cations Cr3t, 1la cinétique de croissance sera d’autant plus élevée que la
taille de grain d’'oxyde sera diminuée. Si l’on suppose que les joints de
grain du métal constituent des sites préférentiels de germination pour les
oxydes de chrome, une diminution de la taille de grain du métal

s’accompagne alors d’une augmentation de la densité surfacique de germes e
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Cr, O; et par-la méme d’une taille de grai-. d’oxyde plus faible qui

facilite ia diffusion des cations Cr3t. Par conséquent lorsque la taille de

grain _du métal diminue, la cinétique de croissance de la couche d’oxyde de

chrome est accrue.

Dans le cas ou l’on constate, pour une taille de grain du métal
élevée, un appauvrissement en chrome dans le substrat métallique proche de
1’interface métal-oxyde, il est tout a fait possible de penser qu’il existe
une taille critique de grain du métal en-dessous de laguelle toutes

conditions égales par ailleurs, 1’appauvrissement en chrome disparait.

L’interprétation des effets de taille de grain constatés dans le
stade parabolique d’oxydation n'est donc réalisable que dans la mesure ou
la composition chimique du substrat proche de 1’intertace métal-oxyde est

connue .

Pour les alliages Fe,, Ni, Cr,s, le stade parabolique
correspondant 4 la croissance de la sous-couche d’oxyde de chrome

s’apparente a celui décrit précédemment pour les alliages Ni,, Cr Par

20°
contre, le ler stade, correspondant a 1'établissement d’une sous-couche
continue de Cr, O,,est différent de celui rencontré sur les alliages Nig,,
Cr,o, dans la mesure ou la taille de grain du métal n’'a pas d’influence sur
la prise en poids aux premiers instants de 1’oxydation. Ce phénoméne est
semble-t-il, 1ié & une germination plus homogéne de Cr, O4 sur la surface
du matériau, favorisée par une forte concentration en cations trivalents

cr3ts Fe3t (7).

En conséquence, le premier stade de 1’oxydation apparait comme le
domaine oU 1l’on peut trancher sur le comportement de 1’INCO 718 vig-a-vis
de 1l’oxydation; c’est-a-dire, savoir si ce comportement se rapproche plus
de celui de 1l’alliage Nig, Cr,, ou de 1’alliage Fe Ni,g Cr,5. Dans ce cas,
compte-tenu de 1’absence d’effet de taille de grain sur le premier stade
d’oxydation a 650°C de ce superalliage, on peut penser que son comportement
vis- a-vis de 1’oxydation s’apparente a celui de 1’alliage ternaire Fe Ni .

Cr,g-
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Il ne faut pas perdre de vue les applications mecaniques
potentielles de <ce superalliage. En effet, dans 1’hypothése d’une
propagation de fissure, on peut déja mentionner l’importance que revét la
durée du premier stade d’oxydation puisqu’elle définit 1’aptitude d’un
alliage a se protéger rapidement par formation d’une couche de Cr, O,. Nous
n'avons pas pu estimer trés précisément - a partir des courbes de
thermogravimétrie - le retard & 1l’apparition du stade parabolique pour
1’oxydation a 650°C de 1’INCONEL 718 mais il semble, dans notre cas, étre
de l’ordre d'une dizaine de minutes. Le premier stade de l’oxydation a
d’autant plus d’importance que pour un alliage Nig, Cr,,, ou Fe,, Nig
Cr,s, oOxydé a plus haute température (T > 800°C), la couche d’oxyde qui se
développe pendant le ler stade d’oxydation - pas nécessairement

protectrice - peut atteindre jusqu’a 70 % de 1’épaisseur qu’elle aura 100
heures plus tard. C’est une des raisons pour lesquelles nous nous sommes

intéressés au premier stade de 1’oxydation.

x Approche locale des phénoménes d’oxydation

La spectrométrie Auger est une méthode particuliérement adaptée a
1’étude des phénoménes d’oxydation, puisque elle permet d’évaluer, au moins
qualitativement, la composition chimique des toutes premieres couches
atomiques. L’analyse quantitative précise ainsi que la détermination de
1'état de liaison chimique entre les éléments sont délicates a mettre en
oeuvre. Elles supposent des séries d’étalonnages ainsi que le contrdle des
conditions expérimentales en matiére de détection et d’excitation des
électrons Auger. Si ces problémes ne sont pas insurmontables, par contre
ceux Lliés a l'orientation des surfaces a analyser par rapport au faisceau
primaire d’électrons ou par rapport au point focal de 1l’analyseur a miroir
cylindrique sont plus difficiles a maitriser; les nombreuses études
relatives & ce domaine de 1l’analyse des surfaces en témoignent (28 - 34).
Nous nous sommes limités dans notre cas a une approche qualitative des
phénoménes d’oxydation. Il est couramment admis qu’au déla de 5 % de Cr
dans les joints de grains pour des températures supérieures a 800°C et des
pressions d’'oxygéne voisines de 1 Atm, il se forme au tout début de
1l’oxydation une pellicule de Cr, O, a l’aplomb des joints de grains.
L'étude par spectrométrie Auger des surfaces faiblement oxydées ne met pas
en évidence ce type de phénoméne dans 1’INCO 718 n’ayant pas subit un
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écrouissage de surface par sablage a troid. Ceci peut-&tre diG a 1l’action
conjointe de la température, relativement basse (650°C), et d’un
appauvrissement en chrome des joints de grain lié a la microstructure du
joint et aux traitements thermiques que subit 1l’alliage ; ces deux
paramétres peuvent engendrer une diminution de 1l’eftficacité du joint de
grain en terme de site préférentiel de germination des oxydes de chrome.
Dans tous les cas, il y a trés probablement une compétition entre les
processus de gdermination et de croissance des différents oxydes.
Manifestement, dans les conditions expérimentales que nous avons utilisées,
les oxydes de Fe et de Ni se développent plus rapidement que ceux de

chrome, sur la totalité de la surface.

Aux pressions partielles d’oxygéne plus basses, la situation
s’inverse, et 1’oxyde de chrome Cr, O, recouvre la totalité de la surface
de 1l’échantillon. Ces mécanismes sont schématisés sur la figure I.13a. Nous
verrons par la suite les implications de cette transition de mode

d’oxydation sur les mécanismes de rupture.

L’écrouissage homogeéne de la surface avant oxydation induit des
mécanismes d’oxydation sensiblement différents fig.13.b, comparables & ceux
observés par Giggins et Pettit (35) sur des alliages Ni Cr. On assiste a un
phénoméne d’oxydation selective du chrome sur la totalité de la surface de
1’échantillon. Dans notre cas ce phénoméne est indépendant de la pression
partielle d’oxygéne ; si aux premiers instants de 1’oxydation la formation
d'un film d’'oxyde de chrome est possible, alors la cinétique d’oxydation
devient au méme moment parabolique. La premiere étape, correspondant alors
a la formation d'un film de NiO pour des alliages Ni-Cr (35) ou d’un
spinelle (Ni Fe, O,) pour 1’INCO 718, est évitée. Le phénoméne est
explicable & haute température (900°C - 1100°C) par l'apparition d’un
processus de recristallisation en surface de 1’échantillon impliquant une
diminution de la taille de grain du métal. Par contre, dans nos conditions
expérimentales on ne peut pas invoquer ce type de phénomeéne car la
température est beaucoup trop basse. Une explication possible réside dans
1’augmentation du nombre de sites potentiels de germination que constituent
les émergences de dislocations. Les mécanismes de transport sont également
étroitement 1liés a la densité de dislocation en surface et aux contraintes

résiduelles. Ces deux phénoménes contribuent a 1l’augmentation de l’activite



INCD 718

T=650 °C
O Surface polia mécaniquement (grade lpm) Tox=6MN

B Surface sablae

Couche axtarna
d~oxyda da nickel et de fer

Pre) O
-~
. -~
—— Oxydation s@lactiva Pid
du chroma. -
P
P
-
P
’/
O o) :
- | B- [ |
ok e s Ll NN WU | T T | NI PR NI I | R .Jl....h
0° 2 sw0® 2 s5w0* 2 5 10? 2 5 1g¢ 3 s 10! 2 5 )

POz (Torr)

FIGURE I.13b: Influance da 1'atat d'écrouissage en surface
sur ]'existance de la transition de mécanisme
d'oxydation en fonction de lag pression d'oxygéne.




27

du Cr en surface de 1'alliage.

En résumé, il existe donc deux movens équivalents pour provogquer

1’oxydation selective du chrome. On peut, soit abaisser 1la pression

partielle d’oxygene a 107° Torr, soit écrouir la surface de 1’échantillon

de facon homogéne. Dans les deux cas une couche continue d’oxyde de chrome

recouvre la surface de ce superalliage base - Nickel.

I.C.2. OXYDATION INTERNE

Des essais de traction, a 650°C, sous argon ou sous vide
secondaire, effectués sur des éprouvettes entaillées, préfissurées a froid
et ayant subi un traitement de préoxydation sans charge sous air a 650°C,
ont 7révélé 1’existence d’un phénoméne d’oxydation intergranulaire,
survenant pendant le traitement de préoxydation et se traduisant par
1’apparition d’un mode de rupture intergranulaire fragile (21, 36) lors de
1l’essai mécanique a 650°C sous atmosphére neutre. Les différents essais
rapportés dans les paragraphes qui suivent avaient comme but initial de
déterminer la nature des oxydes développés dans les joints de grains lors
de l’oxydation intergranulaire de 17 INCONEL 178.

- 1 - Effet d’un traitement de préoxydation.

En ce qui concerne la préparation des éprouvettes, la
méthodologie que nous avons adoptée est irés comparable & celle utilisée
dans les études mentionnées précédement (21, 36). Par contre la géométrie
des éprouvettes que nous avons utilisées est axisymétrique entaillée et,
par conséquent, différente de celle utilisée ﬁar JP Pedron (21). A titre de
comparaison, les deux géométries sont présentées sur la figure (I.l4.a).
Les éprouvettes sont préfissurées a froid, en flexion rotative.
L’utilisation de la mesure de résistance aux bornes de l’entaille, nous a
permis de limiter la longueur de fissure a 200 ym (Fig.I1.14.b). Les
éprouvettes sont par la suite oxydées 200 heures a 650°C, sans charge, sous
air sec. Le dispositif expérimental utilisé pour effectuer 1’essai

mécanique et l’analyse des surfaces est quant a lui assez lourd. Nous avons
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congu et réalisé une mini machine de traction, pouvant opérer dans une
enceinte ultra-vide, équipée d’un spectromeétre Auger, d’un spectrometre de
masse et d’un détecteur d’électrons secondaires permettant de visualiser et
de positionner les surfaces a analyser. Les essais de traction peuvent
aussi bien &tre réalisés a treés basse température (refroidissement par
circulation d’azote liquide) qu’a haute température (chauffage des
éprouvettes par effet Joule). L’ensemble de 1l'appareillage, ainsi que le

schéma de la machine de traction, sont présentés en annexe (IIIa, b)x
x Btude du dégazage a rupture.

Nous avons effectué une serie d’essais de traction a 650°C dans
une enceinte ultra-vide, dans des conditions de vide dynamique stabilisé a
107 Torr. Durant toute la durée des essais, la composition chimique de
1’atmosphére résiduelle a été suivie par l’intermédiaire du spectrométre de
masse. Les éprouvettes testées ont préalablement subi, soit un traitement
de préoxydation de ZOOH a 650°C sous air, soit un maintien sous ultra-vide,
a 650°C, durant 2 h. Les profils de dégazage relatifs aux espéces
(CO - CO, - H, =~ H,0) correspondant aux deux types de traitement sont
reportés sur la figure I.15. L’allure de ces profils traduit la différence
notable de comportement qui existe entre les deux variétés d’éprouvettes.
Les éprouvettes préoxydées présentent un dégazage croissant des especes
(CO - CO,, Hy ~HO0 pendant le déroulement de 1’essai de traction ; ce
dégazage chute brutalement au moment de la rupture. Ceci est probablement
di, d’une part au refroidissement de 1’éprouvette et d’autre part, au
piégeage des espéces sur la surface de fracture nouvellement créde. Les
éprouvettes non oxydées ont quant a elles, un comportement assez différent
dans la mesure ol aucun dégazage notable ne se produit pendant 1’essai de
traction mais, par contre, au moment de la rupture on constate une légere

augmentation des pressions partielles de CO - Co,.

L’examen des surfaces de rupture a permis d’une part, de
constater 1’absence de rupture intergranulaire pour les deux variétés
d’éprouvettes et d’autre part, d’expliquer en partie les différences de

comportement au dégazage mentionnées précédemment.
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Le faciés de rupture est caracteristique de la rupture ductile a
cupules rencontrée habituellement dans cet alliage (planche 7). D’un point
de vue chronologique, ce mode de rupture est associé a 1'amorgage dans la
totalité du volume sollicité, d’une grande quantité de petites fissures
diles a4 la rupture fragile des carbures primaires de niobium ou de titane et
par la suite, & une rupture ductile des ligaments de métal entourant les
carbures. Ceci explique la présence de carbures fragmentés dans le tond des
cupules. Par conséquent, aprés la rupture finale, la surface créée présente
une treés forte densite de carbures qui reagissent avec l’oxygéne résiduel
avant que le refroidissement de l'éprouvette n’affecte efficacement les
cinétidques de réaction. Cette hypothése nous semble plausible quant au
comportement, au moment de la rupture des éprouvettes non oxydées.

Par contre, pour les éprouvettes préoxydées, 1’augmentation
conjointe du dégazage des différentes especes ne peut pas &tre imputée au
meécanisme développé plus haut. Une amorce d’explication peut-&tre avancée
grice a 1l’exploitation des images d’électrons rétrodiffuses y réalisées sur
des coupes d’échantillons oxydés pendant 200h a 650°C sous ailr sec. Ces
images témoignent de l'oxydation interne des carbures de niobium situés en

surface du métal (planche 7.h).

Comme nous 1'avong vu au cours de 1'approche bibliographique de
1l'oxydation des carbures de Niobium, ces carbures subissent a 650°C, un
processus d’oxydation produisant & la fois, un mélange OO - CO, et de
1l’oxyde de niobium Nb, O.. L’oxydation interne induit une grande fragilité
de ces carbures qui, suivant le cas, peut-étre soit révélée au cours du
procegssus d’oxydation (planche 6) soit non révélée et succeptible de se
manifester lors d’une sollicitation mecanique. Cet éclatement des carbures
de surface en cours de l'essai de traction, peut expliquer 1’augmentation
des vpressions partielles de CO - CO, rencontrée sur les éprouvettes
preoxydées. Quant a 1’évolution de la pression partielle d’eau, elle est a
relier a celle de 1’hydrogéne. Nous verrons ultérieurement que ce
superalliage contient de 1’hydrogeéne dissout, susceptible de diffuser vers
l'extérieur du métal lorsque celui-ci est maintenu gous ultra-vide a haute
temperature. Cet hydrogéne peut réagir avec 1’ oxygéne résiduel, ou bien

réduire l’'oxyde de Nickel pour former de l’eau.
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Dans tous les cas, le point le plus marquant de cette étude,

concerne l'absence de rupture intergranulaire fragile. Afin de conforter

cet important resultat, nous nous sommes interéssés a la reversibilitée du
phénoméne de fragilisation, c’est-a-dire a la diffusion de 1’ oxygeéne depuis
les joints de grain du métal vers l’extérieur de 1l’échantillon. Cette
rétrodiffussion pouvant-&tre activée pendant le maintien & chaud des
éprouvettes sous ultra-vide. Bien que ce type de phénoméne ait été
rencontré par Bricknell et Woodford a plus haute température, sur du nickel
pur, il semble difficilement applicable au cas de 1'INCO718. Nous avons

tout de méme essayé d’évaluer la vraisemblance de ce type d’hypotheése.
x Reversibilité du phénoméne de fragilisation

Dans un premier temps nous avons étudié ce phénoméne sur deux
nuances de Nickel (Ni (99,8 %) - Ni (99,999 %)) dans le seul but de cerner
les limites de détection de notre dispositif expérimental. (Annexe I).

Les éprouvettes de Nickel utilisées dans le cadre de cette étude
sont présentées figure (I.16a). Elles subissent tout d’abord un traitement
de préoxydation a 1000°C pendant 200h, sous 0,1 atm d’oxygéne N45
(99,999 %). A la suite de ce traitement, la moitié du lot subit un maintien
a 900°C sous ultra-vide (10~ - 10~® torr) pendant le temps nécessaire pour
que la pression partielle d’oxygéne dans 1’enceinte (qui croit au moment du
chauffage) retourne a un niveau normal proche de celui qui existait avant
le chauffage. Nous avons été contraints d’effectuer ces essaisAdans des
conditions de vide dynamique compte tenu de 1'importance du dégazage
d’oxygéne (l’amplitude de ce phénoméne de dégazage était totalement
imprévue). Par la suite toutes les éprouvettes sont rompues en traction
lente & = 3.107* s™' a 850°C sous argon. La méthodologie de ces essais est

schématisée fig (I.16.b).

L’ensemble des faciés de rupture est présenté sur la planche 8.
L’ examen de ces fractographies fait apparaitre d'une part,
1’irréversibilité des phénomenes d’oxydation intergranulaire dans le cas ou
des oxydes peuvent se former (Ni 99,8 %) et d’autre part, la reversibilité
totale de ces mémes phénoménes d’oxydation intergranulaire (ductilite

100 %) dans le cas ou la fragilisation du joint se limite & une simple
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segrégation d’oxygéne. Dans tous les cas, ces essais mettent en evidence
l’aptitude de notre dispositif expérimental a detecter la "rétrodiftfusion"
de l'espece fragilisante depuis les joints de grain via l’enceinte a vide.
Dans le cas de 1'INCO 718, les éprouvettes que nous avons utilisées,
(presentees (tig 14 a)) ont subi un traitement de 300 h ou 400 h a 6350°C
sous air sec, elles ont été ensuite polies mécaniquement (grade lum) dans
le but d’évincer la majeure partie de 1’oxyde présent A la surtace. Nous
nous sommes ‘efforcés de travailler dans des Conditioﬁs de vide statique
extreme 107° Torr. Dans ces conditions de vide, aucun dégazage d'oxygéne
n’est apparu pendant le maintien a 650°C. Par conséquent, 1’hypothése d’une
reversibilité de la fragilisation ne peuﬁ pas expliguer 1’absence de

rupture intergranulaire fragile. Il semble donc bien établi qu’un

traitement de preéoxydation sur des éprouvettes entaillées et préetissureées,

n'affecte pas d’une facon notable leur comportement mécanique ulterieur.

- 2 - Interprétation et discussion des résultats.

Au  vu des résultats que nous avons obtenus concernant l'ettet de
la.  préoxydation, il est  nécessaire de donner quelques éléments
d’explication sur la divergence de nos résultats par rapport & ceux obtenus

dans des études similaires (21, 36).

Il est en effet possible de discuter dans un premier temps des
effets de géométrie et de taille d’éprouvettes sur 1’existence ou la
non-existence d’un ettfet de la préoxydation. La taille des éprouvettes
utilisees dans le cadre de notre étude est relativement petite comparée a
celle des éprouvettes souvent utilisées dans des études semblables (21, 22,
36). Dans notre cas, lors de la préfissuration & froid en flexion rotative,
la  totalité de la section minimale de 1’éprouvette est plastifiée
(fig.14.b). Ceci signifie que, lors du déchargement mecanique en fin de
préfissﬁration, la fissure ne se referme pas totalement. On minimise ainsi
la probabilité d’avoir un levier par défaut de fermeture et par la méme les
chances de laisser localement la fissure sous contrainte de tension. Dans
le cas idéal d’une fermeture parfaite des fissures apres déchargement
mécanique, cet effet de taille et de géométrie d’eéprouvette n'aurait pas
lieu d’&tre soulevé car, lors du déchargement mecanique, la zone plastique

en téte de fissure subit des contraintes de compression. Toutefois, on peut
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avancer que pour des éprouvettes a entaille dissymétrique et dans le cas ou
la plasticité est simplement confinée en avant du tront de tissuration, la
fissure a tendance a se refermer presque totalement lors du déchargement
mécanique survenant a l’issue du traitement de préfissuration. Par
conséquent les risques de laisser localement la fissure sous contrainte de
tension par contact prématuré des lévres de la fissure sont beaucoup plus
grands et la fissure peut alors se propager pendant le traitement de
préoxydation sans charge mécanique extérieure. Si tel était le cas, les
essais de traction réalisés &a basse température, sur éprouvettes
entaillées, préfissurées, et préoxydées réveleraient une zone de décohésion
intergranulaire fragile, mais ce n'est apparemment pas le cas (21).

A cette interrogation, il faut relier le probléme suivant :
pourquoi - dans la double hypothése ou il n’y a pas d’effet de levier dd a
un défaut de fermeture et qu’un mécanisme d’oxydation intergranulaire se
développe pendant le traitement de préoxydation (200h - 650°C sous air) -
la décohésion intergranulaire ne peut-elle pas étre révélée par un essai de

traction & froid ?

En effet, comme nous l’avons vu dans le cas du Nickel, la
diffusion d’oxygéne dans les joints de grain s’accompagne de la formation
d’oxydes dés que 1le Nickel contient 200 ppm d’impuretés. A fortiori dans
1I’INCO 718, la formation d’oxyde dans les joints de grain consécutive a la
diffusion de 1l’oxygéne induirait une fragilité de ces interfaces méme a

basse température.

Dans tous les cas, 1l'obtention d’une zone de décohésion
intergranulaire lors d’un essai de traction a4 basse température pour des
géométries d’éprouvette similaires & celle utilisée par J.P. Pedron ne
constituerait pas une preuve suffisante pour trancher de facon non

équivoque entre les deux éventualités développées précédemment, a savoir :

y-a t-il effectivement un phénoméne d’oxydation intergranulaire ?

ou

y-a t-il propagation locale de la fissure pendant le traitement

de préoxydation 7
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Il existe peut-&tre une solution pour lever 1’indétermination,
qui consisterait & réusiner l’entaille jusqu’au front de fissuration avant
d’effectuer le traitement de préoxydation (peut-étre par eélectro-érosion ?

- Par ailleurs, nous verrons ultérieurement que la composition de
1’atmosphére "neutre" utilisée au cours de l’essai de traction a 650°C doit
étre exempte de traces d’oxygéne pour ne pas participer elle-méme au
processus de fragilisation de ce superalliage.

- La méthodologie des essais, concernant 1’étude des effets d’une
préoxydation sans charge sur le comportement mécanigue ultérieur d’'une
éprouvette, s’applique plus aisément a haute température c’est-a-dire T >
900°C.

Dans ces conditions, s’il y a diffusion intergranulaire de
1’oxygéne, elle opére sur une distance respectable méme pour des durées de
traitement assez réduites (50h-200h). Si, dans cette situation, les
phénoménes sont aisément visibles, ils sont par contre assez délicats a
modéliser, du moins pour les superalliages. La détermination du coefficient
de diffusion apparent de 1l'oxygéne dans les joints de grain, consécutive
aux mesures de longueur de zone fragilisée n’est pas immédiate. En effet,
si on s’intéresse aux différentes méthodes de résolution des problémes de
diffusion proposées par R.A. RAPP (37) ou J.Philipert (38) et appliquées
aux phénoménes d’oxydation, on constate que les solutions proposées
paraissent bien établies dans seulement quelques cas précis et, notamment,
le cas de 1’oxydation interne en 1’absence d’oxydation externe.

Ceci explique en partie, les raisons qui ont poussé Bricknell et
Woodford (17), dans 1leur é&tude sur le Nickel, a travailler dans des
atmosphéres ou la pression partielle d’oxygéne est réglée par 1’'équilibre
Ni - NiO. Car dans ces conditons les calculs de diffusion sont beaucoup
plus aisés. Mais ces conditions expérimentales sont difficiles & mettre en
ceuvre pour les superalliages base Nickel, car dans tous les cas - si NiO
ne peut pas se former, c’est Cr, O5 qui se forme. On voit donc que dans le
cas des superalliages, on doit considerer un systéme ou oxydation externe
et interne sont couplées. La résolution de ces problemes de diffusion fait
intervenir des conditions aux limites que l'’on domine trés mal ; en
particulier, la concentration en oxygene a l’interface métal-oxyde qui.,
théoriquement, est donnée par 1la pression de dissociation de 1’'oxyde

considéré.
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La comparaison des résultats expérimentaux et des calculs
effectués sur des alliages binaires met en évidence les difficultés de
modélisation de ces phénoménes d’oxydation interne. Les systémes d’équation
mis en jeu dans ces modéles ne peuvent pas prendre en compte les effets de
microstructure c’est-a-dire l’existence de court-circuits de diffusién qui.,
bien souvent, reglent les cinétiques d’oxydation. Nous pensons que dans le
cas des superalliages, les essais de préoxydation ont, avant tout, un
intérét qualitatif dans la mesure ou ils permettent de déterminer si
1l’alliage est sensible a 1’oxydation interne et/ou intergranulaire.
L’extrapolation des résultats de ces essais a4 des phénoménes dynamiques
d’oxydation sous contrainte est d’autant plus délicate que, comme nous
1’avons montré dans 1l’étude sur 1’oxydation externe, des modification
radicales de processus d’oxydation peuvent &tre engendrées par divers
paramétres tels que la pression partielle d’oxygéne ou 1’état de
déformation en surface. Dans le cas d’une propagation de fissure sous
sollicitation mécanique, les changements de processus d’oxydation peuvent
avoir des conséquences déterminantes sur la vitesse et le mode de

propagation de la fissure.
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T.D. CONCLUSION

Nous avons wvu, tout au long de ce chapitre, différentes approches

de l’oxydation statique.

En matiere d’oxydation externe, la thermogravimétrie nous a

permis de montrer que le comportement vis-a-vis de 1’oxydation & 650°C de

1’INCO 718 s’apparente plus a celui d’alliages ternaires Ni,. Fe._ Cr..

qu’a celui des alliages binaires Nige Cr,,. Cette similitude du
comportement global est particuliérement évidente dans le premier stade de
1l’oxydation; elle se traduit par 1l’absence d’un effet notable de la taille

de grain de 1l’alliage sur la prise en poids au début du processus

d’oxydation. L’apparition d’un régime parabolique, correspondant a
l’établissement et & la croissance d’une sous-couche protectrice d’oxyde de
chrome, ne survient qu’au bout de quelques minutes, lorsque la surface du

métal est exempte de déformation résiduelle.

La spectrométrie d’électrons Auger, bien adaptée a 1’étude du
premier stade d’oxydation, a permis d’établir que la formation immédiate

d’'une couche d’oxyde de chrome, liée a un processus d’oxydation sélective,

est réalisable de deux facons précises. Pour les surfaces non écrouies, il

suffit d’abaisser la pression partielle d’oxygene & 107%° Torr, alors que

pour les surfaces écrouies par sablage a froid 1’oxyde de chrome apparait
dés les premiers instants dans tout le domaine des pressions partielles
d’oxygéne étudié. Pour les surfaces non écrouies, oxydées a des pressions
partielles d’oxygéne supérieures a 10~4 Torr, 1le premier stade de
1’oxydation correspond a la croissance d’un oxyde mixte de Nickel et de Fer

trés pauvre en chrome.

En ce qui concerne 1’oxydation interne, les différents essais

réalisés montrent qu’elle n’affecte que les carbures de Niobium débouchant

& la surface des échantillons. Le processus d’oxydation rencontré sur ces

carbures est complétement destructif et se manifeste par une augmentation
importante de leur volume. Ils constituent ainsi des sites potentiels
d’amorcage de fissures. Dans les conditions expérimentales adoptées, nous

n'avons pas décelé un effet des traitements de préoxydation sur le
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comportement mecanique ultérieur de 1’'INCO 718, En particulier,
1’observation des faciés de rupture obtenus a la suite d’essai de traction
a 650°C sous ultra-vide, sur des éprouvettes entaillées, préfissurées et
préoxydées n'a relevé, dans aucun cas, l’'existence de zone de décohésion

intergranulaire. Les résultats indiguent gque 1’INCO 718 ne semble pas sujet

a des phénomenes d'oxydation intergranulaire a longue distance (c’est a

dire supérieure & quelques microns) a 650°C.
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CHAPITRE TITT

OXYDATION SOUS CONTRAINTE DE L?*INCONEL. 71%

— ASPECT DYNAMIQUE -—

Comme nous l’avons vu dans le chapitre précedent, les contraintes
résiduelles et plus exactement la déformation plastique associée,
interagissent avec les phénoménes d’oxydation. Cette interaction ne se
limite ni au réamorgage de processus d’oxydation ayant atteint un équilibre
(rupture des couches d’oxydes) ni & la capacité de révéler des phénomenes
d’oxydation intergranulaire quelquefois diftficiles a mettre en évidence par
1’intermédiaire des méthodes d’analyse chimique, mais c’est une réelle
symbiose qui existe entre mécanismes de déformation et mecanismes

d’oxydation.

En effet, les déformations ayant la capacité de modifier
radicalement la nature méme des produits d’oxydation, il est difficile -
lorsqu’on s’intéresse a des phénoménes de propagation de fissure - de ne
pas considérer 1'influence du caractére de la déformation (homogéene ou
hétérogéne) sur la nature des produits d’oxydation qui se développent en

fond de fissure.

Compte-tenu des nombreux travaux concernant 1l’étude des
mécanismes de déformation des superalliages, la premiére partie de ce
chapitre sera consacrée a la description des modes de déformation possibles
et/ou observés dans 1’INCONEL 718 ainsi qu’a la définition des
circonstances (température - mode de sollicitation) dans lesquelles
apparait soit la déformation homogéne soit la déformation hétérogene.
L’approche macroscopique des aspects dynamiques, liés aux interactions
entre environnement chimique et mode de sollicitation, sera abordée par la

suite.

Nous exposerons enfin notre contibution concernant 1l'étude et la
compréhension des phénoménes d’oxydation sous contrainte propres a cet

alliage.
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ITYX.A. MECANTISMES DE DERFORMATION

L’ensemble des mécanismes de déformation envisageables pour les
superalliages base Nickel est bien récensé (39 - 40). Les conditions
expérimentales pour lesquelles ils apparaissent sont avant tout liées a la
température, & la microstructure, a la composition chimique de 1l’alliage et
au type de sollicitation mécanique adopté. Ainsi, dans des conditions de
sollicitation meécanique fixées, la taille, la nature et la fraction
volumique des précipités durcissants Jjouent un réle déterminant sur
1’obtention de tel ou tel mécanisme de déformation. C’est la raison pour

laquelle nous nous limiterons ici au cas de 1°'INCONEL 718.

IT.A.1. DIFFERENTS MODES DE DEFORMATION ENVISAGEABLES

L’INCONEL:, 718 contient deux variétés de précipités durcissants
%' (Nig(Ti, Al)) + ’’(Ni; Nb) qui différent par leur structure (fig II.1)
et par leur taille. La fraction volumique des précipités y’’, étant trois a
quatre fois supérieure a celle des precipités ¥’, on peut penser que le
mode de déformation de 1’alliage sera largement influencé par les processus
de cisaillement des précipités 3’’. Nous nous efforcerons malgré tout de
décrire, trés sommairement, les mécanismes de déformation liés aux deux
variétés de précipités.

La structure ordonnée des phases durcissantes 3¥’', ¥’’ entraine
une difficulté de franchissement pour les dislocations simples de la
matrice CFC, dont le vecteur de Burgers s’exprime d’une fagon générale par
a/2 <100>. C’est cette situation, responsable du durcissement des

superalliage, que nous nous proposons d’analyser.

— 1 —~ Mécanismes élémentaires de franchissement des précipités %’ .

Pour les précipités ' (Ni,(Ti, Al) les contraintes internes diles
a la différence de module d’élasticité entre les précipités et la matrice,
ainsi qu’aux effets chimiques ne semblent pas participer au durcissement de

1’alliage qui est essentiellement contrdlé par l’ordre des précipités.
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Si 1l’on s’interesse au mode de franchissement des precipités u’
par des dislocations parfaites, seuls deux modes sont possibles :

- Il s’agit tout d’abord du cisaillement par une paire de
dislocations parfaite glissant dans plan (111) et bordant un détaut d’ordre
{(fig. 1I.2.a). Le regroupement des dislocations par paire est énergiquement
trés favorable car 1’énergie des défauts d’ordre dans 3’ est tres élevée
200 << 350 mJ/m* (41, 42, 43). A la suite de leur passage, l'ordre est
rétabli, et le précipité cisaillé. Il s’en suit que les précipités
cisaillés ont dans leur plan de cisaillement un diametre apparent plus
faible et constituent alors un chemin de glissement plus facile pour les
dislocations suivantes. Cette derniere remarque est d’autant plus plausible
que le calcul de la contrainte de cisaillement pour un précipité de rayon R
varie comme R

Ce mécanisme de cisaillement est a l'origine de la formation de
bandes de glissement intense dans lesquelles les paires de dislocations
simples se succedent.

- Le deuxiéme mode de franchissement est généralement associé a
des précipités de taille élevée. Dans ce cas, la contrainte de cisaillement
étant treés élevée, les dislocations contournent les précipités et
s’échappent en laissant dans leur plan de glissement une boucle autour du

précipité (fig.II.2.b).

La contrainte d’écoulement donnée par le modéle d’OROWAN, varie
en 1/R. Sur la figure II.2.C est représentée la variation de contrainte
d’écoulement en fonction du diamétre des précipités ¥’ pour les deux modes
de déformation  présentés ci-dessus. On peut également ajouter que
1’apparition du contournement dépend également de la fraction volumique en
précipité %'. Lorsqu’elle dépasse 50 %, le mécanisme de contournement ne

peut pas opérer car les précipités sont trop proches.

D’une facon générale, le cisaillement egst associé a une

déformation hétérogéne, localisée dans les bandes de glissement intense,

alors que le contournement conduit é.une répartition beaucoup plus homogene

de la déformation. Il existe par ailleurs des modéles de cisaillement de %’

ne mettant en jeu que des défauts d’empilement de surstructure (44 - 46).

Ces défauts résultent de cisaillement des plans (111), ne modifiant pas la



40
nature des liaisons entre premiers voisins. Le tait que l’énergie des
détauts de surstructure est plus faible que celle des détauts d'ordre
entraine une réduction des contraintes de cisaillement et par-la méme
1’existence probable de tels mécanismes. Toutefois, dans les diftérents
modéles proposés, des réarrangements atomiques sont nécessaires pour éviter
la formation de double défauts d’ordre. Par conséquent, ces mécanismes
particuliers de cisaillement de ¥’ seront facilités par des températures

élevées et des vitesses de détormation lentes.
— 2 - Mécanisme élémentaire de franchissement des précipités y'’

Compte tenu de la petite taille des %'’ (200 K) nous nous
limiterons, dans ce paragraphe, au franchissement par cisaillement. Les
précipités 3’’ (Ni, Nb) différent des 3’ avant tout par leur structure,
tétragonale centrée. Contrairement_au 3', la distorsion de réseau entre la

matrice et les oprécipités '’

est importante. Cet écart a la cohérence
induit des contraintes internes qui participent au durcissement de

1'alliage (47, 48).

Comme pour les %’, on peut imaginer deux modes de cisaillement.

~ Le cisaillement par les dislocation parfaites est beaucoup plus
complexe que pour la structure L,,(3’). En effet le nombre de dislocations
nécessaires pour éviter la création d’un défaut d’ordre dépend du plan de
glissement considéré. Alors que pour les systémes de glissement [001], une
paire de dislocations a/2 <110> suffit, pour les systémes [100] et [010] il
faut un quadruplet de dislocations parfaites a/2 <110>. L’activation de
tels mécanismes de franchissement de précipités est peu favorable. Il est
cependant possible d’éviter la création de défaut d’ordre, en combinant la
encore des dislocations partielles; ceci constitue le deuxiéme mode de

déformation, présenté ci-dessous.

KIRMAN et WARRINGTON (49) ont mis en évidence la germination de
la phase stable Nij Nb (D0Oa) consécutive au cisaillement de 3’’. Le passage
de dislocations dans les plans denses de la structure DO,, crée une faute
d’empilement dans la séquence associée a la structure DO,,. Localement, la
sequence d’empilement correspond alors a une structure D0a et dans ce cas

une cellule de phase stable B est créée.
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FOURNIER (50) a étudié, du point de wvue géométrique, le
cisaillement de ¥’’ par des dislocations partielles. Cette étude a conduit
a distinguer deux effets du cisaillement, liés a la nature des dislocations
partielles et a leurs plans de glissement successifs, c’est-a-dire aux
séquences d’empilement des  plans {111) résultant du passage des
dislocation. L’un correspondant & un maclage de la structure DO, 1’autre
correspondant a la germination de la phase p (DOa). Comme dans le cas des
précipités y’, le cisaillement a pour effet de diminuer le diametre
effectif des précipités et induit par conséquent un phénoméne
d’adoucissement du matériau did & 1’abaissement de la contrainte de
franchissement. Par contre, le maclage peut conduire - dans le cas ou les
macles sont régulierement réparties dans le grain - a un renforcement de la
structure. Nous allons maintenant regarder, dans quelles conditions de
sollicitation mécanique et thermique,l’association des processus de
déformation décrits précédemment conduit suivant les cas a l’obtention de
mode de déformation a caractére homogéne ou héterogene. Ce point est

évidemment important, dans la mesure ou le caractére de la détformation a

non seulement un influence directe sur le comportement mécanique global du

matériau mais également, comme nous le verrons par la suite, sur le réle de

1’environnement dans les phénoménes d’amorcage et de propagation de

tfissure. Il convient donc de connaitre, pour chaque type d’essai mécanique,
le caractére et le mode de déformation rencontrés afin de pouvoir estimer
quel rdle on peut attribuer & 1’environnement sur le comportement global de

1’alliage.

I1.A.2. MODES DE DEFORMATION RENCONTRES EN PLASTICITE ETENDUE OU CONFINEE

Avant toute chose, il est necessaire de définir ce que l’on

entend par plasticité etendue ou plasticité confinée. La plasticité étendue

se rencontre généralement sur les éprouvettes lisses soumises a des essais

de traction, de fluage ou de fatigue plastique. La plasticité confinée est

associée & des phénoménes de concentration de contraintes. On la rencontre

donc sur les éprouvettes fortement entaillées et/ou fissurées soumises a

des essais mécaniques comme le fluage, la traction ou la fatigue.
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Les objectifs visés en plasticité étendue concernent les
propriétés mécaniques intrinséques du matériau, depuis les caratéristiques
mécaniques définissant les limites d’élasticité ou . les contraintes et
1l’allongement a rupture en traction, Jusqu’aux lois de comportement en
fluage ou les courbes de Wohler, de MANSON - COFFIN, et d’écrouissage
cyclique obtenues en fatigue plastique. De fagon complémentaire, les
objectifs visés en plasticité confinée concernent les lois de propagation
de fissure, fonction du coefficient d’intensité de contrainte en regime
élasto~plastique. En général, 1’exploitation mécanique des résultats
obtenus en propagation de fissure suppose la connaissance préalable des
caractéristiques mécaniques intrinseques du matériau, déterminées en

plasticité étendue.

L’analogie entre les deux types d'essais est reéalisable en
utilisant un paramétre commun aux deux types de plasticité, mesurable par
microscopie optique ou microscopie électronique a transmission : il s’agit
de 1’espacement entre bandes de glissement ou entre micromacles. Ce
paramétre posséde d’autres attributions et, en particulier, il permet de
préciser le caractére - homogéne ou hétérogéne - de la déformation.

En ce qui concerne maintenant les conditions expérimentales, pouf
lesquelles apparaissent les deux types de déformation, les travaux de
CLAVEL et FOURNIER (51, 50) sur 1’INCONEL 718, mettent en évidence trois
paramétres qui semblent gouverner 1’apparition des différents modes de

déformation. Il s’agit de la température, de la vitesse de déformation et

de l’amplitude de la déformation cyclique. Nous allons maintenant regarder

les différentes combinaisons de ces paramétres qui conduisent a 1'obtention

de déformation "homogéne'" ou "hétérogéne".

- 1 - Déformation homogéne

La déformation est qualifiée d’'homogéne, lorsque les macles sont
fines et régulierement réparties dans les grains ou de maniére équivalente,
lorsque les bandes de glissement sont proches et correspondent a

1'activation de plusieurs systéemes de glissement.
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Dans le cas de 1’'INCONEL 718, on rencontre assez rarement ce type

de déformation.

x En plasticité étendue, pour obtenir un mode de déformation
homogéne il faut le cumul de températures élevées (550°C - 650°C) et de
vitesse de déformation en traction importantes (g = 1072 s"'). Ce qui
équivaut, en tatigue plastique, a 1l’utilisation de fréguences de
gollicitation supérieures a 3 Hz, a condition toutefois que l’amplitude de
la déformation plastique cyclique ne soit pas trop taible. La tigure (II.3)
extraite des travaux de CLAVEL (51) est treées édifiante a cet égard. Elle
représente 1’espacement entre bandes de glissement (ib), en fonction de la
température et de l’amplitude de déformation cyclique plastique (2dep) pour
deux superalliages base Nickel : 1’INCO 718 et le WASPALOY. On peut
remarquer que contrairement au WASPAIOY, 1’INCO 718 conserve, malgré
1’élévation de température une certaine héterogéneité de déformation qui
est, malgré tout, assimilable a de la déformation homogéne. En effet, les
observations au MET mentionnent 1’existence de nombreuses fautes
d’empilement dans 1l’espace interbande de glissement et par-la méme

1’existence d’une déformation intense.

x FEn plasticité confinée les conditions expérimentales associées
a4 l’apparition de la déformation a caractére homogene sont obtenues lors
des essais de fatigue a haute température (550°C - 650°C), pour des valeurs
élevées du coefficient d’intensité de contrainte et pour des fréquences de
sollicitation élevées (1Hz < v < 20Hz). Par ailleurs, on peut montrer pour
établir 1’analogie entre plasticité confinée et plasticité étendue, que les
fortes valeurs de AK sont assimilables a des valeurs élevées de 8sp/2 qui
est, dans ce cas, 1l’amplitude de déformation cyclique équivalente regnant
en avant du front de fissuration. Cette équivalence entre 4K et 2ep/2 est
établie en combinant les relations A4ep/2 = f(ib) obtenues en fatigue
plastique sur éprouvette lisse et les mesures d’interbandes en avant du

front de fissuration pour un 4K donneé.

En ce qui concerne les modes de ruptures rencontrés dans les deux

cas de plasticité, ils sont essentiellement transgranulaires de type

cristallographique pour les faibles 8K et de type ductile & stries pour les

AK plus élevés.
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- 2 - Déformation héterogene

La deéformation héterogéne est associée aux valeurs élevées du
parametre (ib) qui définit la distance interbande de glissement ou
intermacle. Physiquement, ce type de déformation correspond a la
localisation des bandes de glissement dans seulement quelques plans
atomiques pour chaque grain, ou encore a l’apparition de macles épaisses
qui peuvent traverser le grain de part en part.

La déformation héterogéne laisse la majeure partie du volume du
grain c’est-a~dire les espaces interbandes de glissement ocu intermacles,

sans trace de déformation intense.

Dans 1’INCONEL 718, on rencontre ce type de déformation & basse
température quelque soit le mode de sollicitation. Les faciés de rupture
associés sont alors similaires a ceux obtenus & haute température lorsque

la déformation est homogéne.

Par contre & haute température (550°C - 650°C) il convient de

distinguer deux cas

x En plasticité étendue, la déformation héterogéne est obtenue
pour les faibles vitesses de déformation (g < 107% s7'). C’est le cas de la
traction lente ou du fluage; le faciés de rupture associé est alors
intergranulaire ductile. Il est dans ce cas possible d’expliquer
1’obtention de ce faciés de rupture en faisant appel aux mécanismes
d’endommagement généralement invoqués pour le fluage.

Les faibles vitesses de déformation utilisées dans les essais
monotones correspondent & des fréquences de sollicitation en fatigue
plastique inférieures a4 0,5 Hz. Dans ce cas, et quelque soit 1’amplitude de
déformation cyclique, la déformation garde un caractére treés héterogéne. Le
mode de rupture associé & ces essais mécaniques est intergranulaire
fragile. L'obtention un tel faciés de rupture n’est plus explicable par des
mécanismes d’un fluage. Elle se limite, dans le cadre d'une interprétatibn
purement mécanique, a la déterioration des joints engendrée par les
concentrations de contrainte existant en téte des empilements de
dislocations se situant aux intersections entre bandes de glissement

intense et joint de grain.
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x En plasticité confinée, la zone de forte déformation qui existe
prés de la pointe d’une fissure conserve son caractere héterogéne méme pour
les coefficients d’intensité de contrainte elevés, que 1l’on soit en fatigue
a basse frégquence (v < 107! Hz), en traction, ou en fluage sur éprouvette
entaillée a faible vitesse de déformation.
Dans ces conditions mécaniques, les fissures se propagent
essentiellement dans les Jjoints de grains. La encore, on ne peut pas
invoquer des mécanismes d’endommagement proches de ceux rencontres en

fluage. On doit donc convenir que la déformation héterogene est impligueéee

dans le phénoméne de propagation de fissure suivant un mode

intercristallin.

Mais dans ce cas, la déformation hérerogéne est-elle le seul

paramétre moteur de la rupture intergranulaire 7

Nous en arrivons naturellement & considérer les effets de
1l’environnement sur le comportement mécanique des superalliages et en
particulier de 17INCONEL 718.

IYXY.B EFFET DE L >ENVIRONNEMENT

Parmi les phénoménes les plus manquants concernant les
interactions entre mécanisme de déformation et environnement chimique, il y
a celui qui est associé & ce que 1l’on nomme habituellement le "trou" de
ductilité des superalliages base Nickel. Cette diminution de ductilité
apparait dans le domaine de température compris entre 500°C et 700°C,
lorsque 1’alliage est sollicité en traction lente ou en fluage. Le
phénoméne est commun & de nombreux superalliages base Nickel
polycristallins ainsi qu’au Nickel pur. On a longtemps pensé qu’il était
seulement attribuable & 1l’existence de modes de déformation fortement
héterogénes qui endommageaient considérablement les joints de grain et,
par-la méme, diminuaient leur tenue mécanique.

C'lest a la lumiére des résultats des essais reéalisés sous
atmosphére neutre, dans les mémes conditions thermiques et meécaniques, et
traduisant une atténuation notable de la diminution de ductilité que les

effets de l’environnement ont été pris en considération.
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Un exemple remarquable est présente sur le figure (Il.4.a) ;
c’est le cas de l’alliage INCONEL - X 750 (52). Pour cet alliage, comme
pour le Nickel pur, les faciées de rupture obtenus a la suite d’essai de
fluage sous air ou sous vide sont trés comparables. Dans les deux cas , il
s'agit d'un facies de rupture intergranulaire, probablement plus ductile
pour les essais conduits sous vide. Par contre, les allongements a rupture
sont trés différents. Pour 1l’alliage X. 750 par exemple, 1l’allongement a
rupture a 650°C est de 1l’ordre de 10 % sous vide alors qu’il n’est que de
2% sous air. Cet exemple illustre clairement que les eftets de
1’environnement sur le comportement des superalliages base Nickel ne se
traduisent pas nécessairement par une modification notable de 1’allure du

facies de rupture.

Dans ce phénoméne de rupture, associeé aux essais de fluage ou de

traction lente sous air, de nombreux phénoménes physiques se superposent.

I1 s’agit, entr’autre, de 1l’endommagement intergranulaire di au meécanisme

de fluage, de l’amorcage et de lé propagation de fissure diis aux mécanismes

d’oxydation sous contrainte. Dans le but de simplifier notre approche des
phénoménes d’'oxydation sous contrainte et afin de mieux cerner les effets
de l’environnement sur le comportement mécanique des superalliages, nous
allons traiter séparement dans les paragraphes qui suivent, les phénoménes

d’amorcage de fissure et les phénoménes de propagation de fissure.

IT.B.1. AMORCAGE DES FISSURES

— 1 - Caractérisation par l’intermédiaire de paramétres mécaniques

L’amorcage de fissure dii a l’oxydation sous contrainte est un
phénoméne physique facile a imaginer ; par contre, il est assez délicat a

caractériser sans ambiguité en utilisant des paramétres mécaniques.

x Pour des éprouvettes entaillées et préfissurées, on définit des
paramétres mécaniques relatifs a 1’initiation de la propagation de fissure
ou bien relatifs & un seuil de non-~propagation de la fissure.

Dans le cas des essais de fluage sur éprouvette entaillée et

prefissurée on définit, dans un environnement et a une température donnés,
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des couples de valeurs {(coefficient d’intensité de contrainte (ki) et temps
a l'amorcage de la fissure (ti)). La détermination du temps a 1l’amorcage,
dépend des moyens de mesure utilisés pour détecter une avancée de fissure
et également, comme cela a été montré, (54); du trajet de chargement
emprunté pour atteindre le coefficient d’intensité de contrainte désirée. On
peut neéanmoins établir des courbes (Ki, ti) en milieu neutre (53) ou en
milieu oxydant (54) pour un trajet de chargement donne. Les courbes
présentées sur la figure (II.4.b), relatives a 1l’initiation de la
propagation de fissure dans 1’INCONEL 718 a 650°C, traduisent 1’effet
néfaste d’un milieu oxydant. Dans ce genre d’essai, les interactions entre
mécanismes d’oxydation et mécanismes de déformation sont approchées de

maniére globale par l’intermédiaire des enveloppes (Ki, ti).

La situation est beaucoup plus complexe pour des essais de
fatigue sur éprouvettes entaillées et préfissurees. On s’intéresse alors
aux trés basses vitesses de propagation (107% a 107'° m/cycle). Le
parametre mécanique sélectiommé pour caractériser ce seuil de
non~-propagation est appelé A4k seuil; c;est—a—dire, amplitude de la
variation du coefficient d’intensité de contrainte a partir de laquelle on
ne détecte plus la propagation de la fissure.

Pour un rapport de charge donné (classiquement R = cax/omin =
0,1) et une fréquence de sollicitation é&levée (> 1Hz), dn constate
habituellement, pour les essais conduits & haute température, un effet
bénéfique de 1’oxydation du matériau qui a pour conséquence d’élever la
valeur du 4K seuil sous air par rapport au 8K seuil sous vide. Cet effet
bénéfique est associé au phénoméne de fermeture, dont une illustration est
présentée sur la figure (II.5.a,b) (55, 56). ‘

L'effet de fermeture constitue probablement le probléme majeur
qui limite 1’étude précise des phénoménes de propagation aux trés basses
vitesses. A haute température ce phénoméne englobe & la fois un effet
mécanique (existence potentielle de leviers) et un effet des produits
d’oxydation (rebouchage de la fissure). Il a pour conséquences essentielles
de rendre délicat le calcul du 2K effectif appliqué a la pointe de fissure
et de surestimer la résistance réelle du matériau. C’est donc avec beaucoup

de précautions que l’on doit utiliser les données de 8K seuil.
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x Les éprouvettes lisses paraissent mieux adaptées que les
éprouvettes préfissurées a l’étude de 1l’amorgage de fissure. La détection
de 1l’amorcage n’est matériellement possible que dans certaines conditions
et souvent limitée par les techniques disponibles. Les techniques utiliseées
sont trés variées ! méthode de suivi électrique (détection continue),
méthode de réplique plastique ou observation par microscopie optique,
d’électrons secondaires. Dans les conditions expérimentales ou 1’oxydation
se déroule, l’exploitation de ces techniques est souvent complexe. C’est
peut-&tre une des raisons pour laguelle on dispose de peu de données dans
ce domaine. Toutefois, quelque soit le critére d’amorcage choisi, les
phénoménes d’oxydation Jjouent un rdle important sur 1’amorgage des
fissures. REGER (57) trouve dans le cas de 1’IN 100 testé a 1000°C en
fatigue sous vide, des durées de vie supérieures d’un facteur 10 a 30,
selon 1le niveau de déformation appliqué, & celles des éprouvettes soumises

aux mémes essais mais conduits sous air. L’observation en microscopie des

éprouvettes lisses permet, d’une part, d’'appréhender l’aspect statistique

des phénoménes d’amorcage de figsure et, d’autre part, de recenser les

sites potentiels d'amorcage.

- 2 - Sites potentiels d’'amorcage de fissure en atmosphére oxydante

Ils sont assez aisés a recenser. On trouve en premier lieu les
carbures qui, soit par effet de coin soit par désolidarisation de la
matrice consécutive & leur augmentation de volume ou A& leur désintégration
dile aux phénomenes d’oxydation, constituent des sites de concentration de

contrainte favorables A 1’amorcage de fissure.

On trouve ensuite les joints de grains qui peuvent &tre victimes
d’un phénomeéne d’oxydation intergranulaire, particuliérement lorsque leur
surface est tapissée de carbures secondaires ou primaires. C'est par
exemple le cas de 1’INCO X 750 (58), ou la précipitation de carbures
secondaires Cr,, C, s’accompagne d’une déchromisation du joint qui le rend
beaucoup plus sensible au phénoméne d’oxydation intergranulaire. Dans
1’alliage 800 (59), par exemple, la déchromisation est telle, que 1l’on
passe d’une teneur en chrome de 22 % en poids dans la matrice a4 une teneur

de 7 % en poids dans le joint de grain.
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Les émergences de bande de glissement peuvent également servir de
site d’amorgage, dans la mesure ot la marche produite en surface est
suffisamment haute pour qu’il 7y ait localement une rupture de la couche
d’oxyde. Ce phénoméne bien connu aux basses températures dans le cadre de
la corrosion dans les liquides (60), ne semble par étre trés fréquent a

haute temperature.

II.B.2. PROPAGATION DES FISSURES

La majorité des études concernant 1’influence de 1la nature
chimique de 1l’environnement sur la propagation des fissures en fatigue ou
en fluage a haute température se limite a la comparaison des essais sous
deux types d’environnement : 1’air et le vide (21, 36, 53, 54, 61 - 63).
Quelques études seulement portent sur les effets d’environnements de nature

chimique tres différente de celle correspondant a l’air ambiant (64 - 65).

Dans un premier temps, nous allons nous intéresser aux effets de
1’oxygéne sur la propagation des fissures en fluage ou en fatigue.
Lorsqu’on compare les résultats des essais de fluage ou de fatigue sous air

& ceux obtenus sous vide, trois situations peuvent se présenter :

- 1 -~ La présence d’oxygéne induit une accélération de la vitesse

de propagation de fissure sans changement radical du faciés de rupture par
rapport aux essais réalisés sous vide. C’est, par exemple, le cas du fluage
sur éprouvette lisse, rencontré sur le IN X 750 ou le Nickel qui se traduit
seulement par wne diminution de l’allongement a rupture.

- 2 - La présence d'oxygéne induit un ralentissement de la

vitesse de fissuration sans modification du faciés de rupture. C’est le
cas, aux faibles vitesses de propagation, lorsque le matériau est soumis a
une sollicitation cyclique, a fréquence élevée, pour un rapport de charge
R = 0,1. En général, ces effets sont imputables au phénoméne de fermeture.

- 3 ~ La présence d’'oxygéne induit & la fois une accélération de

la vitesse de propagation et une modification notable de 1’allure du facies

de rupture, qui évolue de transgranulaire sous vide a intergranulaire

fragile sous air. C’est le sort de 1’INCONEL 718 lorsqu’il est testé en
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fatigue a basse fréquence (v < 1Hz), ou en fluage et traction sur

éprouvettes entaillées, préfissurées. Ce phénoméne merite bien le

qualificatif de fragilisation par l’oxygéne, car le comportement mécanique

de l’alliage est grandement affecté par la présence de 1’oxygéne; d’autres
superalliages base Nickel y sont également sensibles comme L’IN X 750,
1’UDIMET 700, le Nimonic, PE.16 {(27).

La figure II. 6 témoigne de ces effets. On remarque que dans le
cas de L'INCO 718, la vitesse de fissuration sous air peut &tre cent fois
supérieure a celle mesurée sous vide, dans les mémes conditions thermiques
et mécaniques. Nous discuterons ultérieurement des modéles
physico-chimiques et mécaniques habituellement invoqués pour expliguer les

différents comportements résumés ci-dessus.

L’oxygéne est un élément généralement nocif pour la tenue
mécanique des structures soumises & des sollicitations mécaniques a haute
température, mais il n’est pas le seul a posséder de telles capacités.Sur
les quatorzes environnements utilisés par FLOREEN et KANE, sur 1’INCO 718
testé a 650°C en fatigue & basse fréquence (0,1Hz), les plus néfastes sont

par ordre croissant CO,, O, H.S, SO,.

L'ensemble de leurs résultats est consigné sur la figure II. 7.
Le soufre semble &tre un élément trés nocif; sa nocivité étant liée a
l'existence d’un eutectique Ni - Ni, S, a bas point de fusion (637°C). Par
contre, ce superalliage n'’est pas sensible a la carburation a 650°C, comme
en témoignent les courbes de propagation relevées sous 1 bar de CO, (fig
IT. 7).
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IIT.C. ESSATI DE TRACTION A 650°C
SOUS ATMOSPHERE CONTROILER

I1.C.1. METHODE EXPERTIMENTALE

Nous avons reéalisé un dispositif expérimental permettant
d’effectuer des essais de traction a chaud (650°C) sous vide ou sous
atmosphére controlée. Ce dispositif, présenté en anmnexe III, se reduit a
1’association d’une mini-machine d’essai mécanique et d’une installation
d’ultra-vide équipée d’un spectrométre de masse (BALZERS modéle QMG 511).
Les differentes atmosphéres utilisées au cours de nos essais sont d’une
grande pureté O, (99,995 %) - CO (99,995 %) - H, (99,9995 %). Leur
composition au moment des essais mécaniques a toujours été controlée par

1l’intermédiaire du spectrométre de masse.

Les éprouvettes utilisées dans le cadre de ces essais sont
identiques a celles présentées antérieurement (fig. I.14.a) aussi bien au
niveau de leur géométrie que de leur préparation (préfissuration en flexion
rotative). La vitesse de traction adoptée pour la majorité des essais a été

fixée a 0,5 mm/mn.

En ce qui concerne la méthodologie d’essai, nous avons établi
avant chaque essai de traction des conditions de vide voisines de 107 Torr
en étuvant tout le dispositif expérimental a 400°C pendant 8 heures.
L’admission de gaz (O, ou CO) survient aprés la mise en température des
éprouvettes et 1 minute avant que 1l’essai de traction ne débute. Le
chauffage des éprouvettes est assuré par le passage d’un courant de forte -
intensité. A titre d'exemple, pour une température de 650°C, l'intensité du
courant est de 1l’ordre de 40 a 50 Ampéres. La température des éprouvettes
est mesurée grace a un thermocouple Chromel - Alumel, de 100pm de diamétre
soudé au fond de l’entaille en utilisant une microsoudeuse par point. Le
régulateur de température agit sur l’intensité du courant de telle sorte
que la température de 1’'éprouvette ne varie pas de plus de 3°C autour de la
température de consigne, du moins avant la rupture finale des éprouvettes

ou elle chute du fait de la coupure du circuit électrique.
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II.C.2. INFLUENCE DE LA PRESSTON PARTIELLE D’OXYGENE
SUR LE MODE DE RUPTURE EN TRACTION A 650°C

— 1 — Transition de mode de rupture

Nous avons effectué une serie d’essais de traction a chaud, en
balayant un large domaine de pressions partielles d’oxygéne. A la suite de
chaque essai, les surfaces de rupture ont été observées au microscope
électronique a balayage. Nous avons pu ainsi établir, pour des conditions
mécaniques données, le pourcentage de rupture ductile en fonction de la
pression partielle d’oxygéne imposee pendant l’essai de traction.
L’ensemble de ces résultats est consigné sur la figure II.8. La courbe
présentée sur cette planche a l’allure d’une courbe de transition. Elle
illustre la compétition entre deux modes de rupture, un mode de rupture
transgranulaire ductile a cupules pour les pressions partielles d’oxygene
inférieures a 10™2 Torr et un mode de rupture intergranulaire fragile pour
les pressions partielles d'oxygéne supérieures a 10~ Torr (planche 9). A
titre exploratoire, nous avons également effectué deux essais de traction a
vitesse beaucoup plus lente (v = 0,05 mm/mn) pour des pressions partielles
d’oxygéne qui encadrent le seuil de fragilisation défini précedemment. Les
pourcentages de rupture ductile évalués pour ces deux essais sont reportes
sur la figure I11.8. On constate que la pression de transition correspondant
au changement de mode de rupture ne semble pas évoluer; par contre, le
pourcentage de rupture intergranulaire pour l’éprouvette testée sous une
pression partielle d’oxygéne supérieure a celle du seuil, augmente
considérablement quand la vitesse de traction diminue. Ce résultat induit
deux remarques :

- dans un premier temps, la compétition qui existe entre le
mécanisme de déformation et le mécanisme d’'oxydation a l'extrémité de la
Tissure.

- dans un deuxiéme temps, le fait que la valeur du seuil de
pression partielle d'oxygéne n’évolue pas notablement avec la vitesse de
traction semble indiquer que Lle phénoméne d’oxydation sous contrainte
responsable de l’apparition d’un mode de rupture intergranulaire ne dépend
que de la pression partielle d’oxygéne, du moins dans le domaine des basses
vitesses de déformation. D'un point de vue plus pratique, le fait que la

transition de mode de rupture apparaisse pour une pression partielie
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d’oxygéne aussi basse que 1072 Torr, indique gque dans le cas ou les
matériaux testés sont trés sensibles aux phénoménes d’oxydation sous
contrainte, une atmosphére neutre de type Argon ou Helium ne permet pas de
s’affranchir des effets de 1’oxydation puisque quelques ppm d’oxygéne
suffisent pour provoguer une dégradation du comportement mécanique global
de l’alliage. Il est donc préférable d’effectuer les essais mécaniques dans

une enceinte a vide secondaire.
- 2 - Analyse des surfaces de rupture

Nous avons sélectionné parmi les éprouvettes utilisées dans les
essais préceédents, deux éprouvettes présentant sur leur facies de rupture
une zone suffisamment importante de décohésion intergranulaire. Il s’agit,
plus précisemment, d’éprouvettes ayant subit un essai de traction sous
p0, = 1 Torr et pO, = 10~* Torr. Dans ces deux cas, les faciés de rupture
faiblement oxydés se prétent plus facilement a une analyse par
spectrométrie Auger. Nous avons donc établi des profils d’abrasion sur
plusieurs joints de grain. La reproductibilité des profils releves sur les
différentes gones intergranulaire est parfaite du point de vue qualitatif.
Toutefois, comme nous l1'avons déja mentionné dans le chapitre précédent,
cette méthode d’analyse, bien adaptée & 1l’étude des surfaces planes, l’est
beaucoup moins pour des surfaces aussi tourmentées que les surfaces de
rupture. Il est par exemple difficile de connaitre le rendement d’abrasion
ionique et par conséquent difficile d’évaluer 1’épaisseur de la couche
abrasée en fonction du temps d'abrasion. Nous avons néanmoins reporté sur
la planche 10 un profil d’abrasion représentatif de 1’ensemble des profils

obtenus lors de l’analyse de plusieurs zones de décohésion intergranulaire.

L’analyse de la composition chimique des surfaces de rupture
intergranulaire constitue un bon moyen pour connaitre la séguence
d’oxydation qui se déroule a l’aplomb d’un joint de grain pendant un essai
dynamique d’oxydation sous contrainte. Sur le profil d’abrasion présenté
sur la planche 10, le fait le plus marquant est constitué par 1’absence
d’oxyde de chrome Cr,0, sur la partie externe de la couche d’oxyde. Comme
nous l’avions suspecté lors de 1’étude concernant 1’oxydation statique a
850°C de 1’INCO 718, les Jjoints de grains ne se recouvrent pas

instantanément d’oxyde de chrome (Cr,0,) lorsque la pression partielle
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d’oxygéne est supérieure a celle provoquant un mécanisme d’oxydation
sélective. La séquence de tformation des couches d’oxydes qui se développent
sur les joints de grains s’apparente, dans le cas de ce superalliage base
Nickel, & celle présentée a la fig (I.13.a.), c’est—é—dire formation d’un
spinelle Ni Fe, O, qui s’enrichit petit a petit en chrome lorsque l’oxyde
croit et que l’on se rapproche de 1l!interface métal-oxyde, Jjusqu’a
atteindre immédiatement au-dessus du substrat la composition de 1l’oxyde de
chrome; & condition, bien entendu, que l’alliage ait été oxydé durant une
période supérieure a celle correspondant a 1’apparition du stade de
croissance & caractére parabolique associé a la croissance de Cr,0,. Dans
nos conditions expérimentales , les essais de traction durent au maximum 4
a 5 minutes; ceci explique pourquoi la couche d’oxyde de chrome massive n’a

pas été détéctée durant 1l’abrasion ionique.

II.C.3. INFLUENCE DE 1A PRESSTON PARTIELLE DE MONOXYDE
DE CARBONE SUR LE MODE DE RUPTURE

Nous avons effectué une série d’essais de traction a 650°C en
balayant le domaine des pressions partielles de monoxyde de carbone (CO)
allant de 107° Torr a 760 Torr. L’exploitation grossiére des diagrammes
d’équilibre d’oxyde (figure I1I1.9), & une température de 650°C, indique que
le monoxyde de carbone utilisé comme atmosphére de test pour 1l’alliage
INCONEL, 718 joue un double réle. Il peut &tre considéré, dans un premier
temps, comme gaz oxydant pour les éléments d’alliages tels que le chrome,
le niobium, 1l’aluminium, le titane et dans un deuxiéme temps, considére
comme gaz réducteur pour la formation d’oxydes de Nickel, de Fer et de
carbone. Grace a ce double rdle chimique, le monoxyde de carbone choisi
comme atmosphére de test, constitue un moyen grossier de sélectionner les
éléments d’alliage éventuellement impliqués dans le processus de
fragilisation par 1’oxygéne de 1’INCONEL 718; & condition toutefois, que
1’alliage ne soit pas sensible & la carburation. Les conditions mécaniques
adoptées au cours de ces essais correspondent a des vitesses de traction de
0,5 mm/mn et 0,05 mm/mn. Durant la totalité des essais nous avons analysé
la composition chimique de 1’atmosphére de test par l’intermédiaire du

spectrometre de  masse. L’examen fractographique de 1’ensemble des
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eprouvettes, effectué en microscopie electronique a balavage, n'a Pas
permis de déceler la moindre trace de rupture intergranulaire fragile. Nous
n’avons pas non plus détecté de modification sensible de la composition
chimique de 1’atmosphére de test, si ce n’est une taible diminution de la
pression partielle de monoxyde de carbone, correspondant probablement a une
consommation de ce gaz suite aux réactions chimiques se deroulant en
surface des éprouvettes. L’allure générale des faciés de rupture obtenus
est preésentée sur la planche lla; on peut constater que le mode de rupture
engendre par le monoxyde de carbone est transgranulaire ductile a cupules
et, par conséquént, comparable & celui obtenu lorsque les essais de
traction sont conduits sous ultra-vide. Par contre, a l'issue des essais de
traction effectués pour des pressions de monoxyde de carbone élevées, (PCo
> 100 Torr), on constate la presence d'un film de carbone sur la surface de
l’entaille des éprouvettes (planche 11.b). L’origine de la présence de ce

film de carbone sera discutée ultérieurement.

IT.C.4. INFLUENCE DE LA FORMATION D'EAU A LA SURFACE DES
EPROUVETTES SUR LE MODE DE RUPTURE

La finalité de cet essai n’est pas 1’évaluation du pouvoir
oxydant de la vapeur d'eau. En effet, la présence d’eau, dans notre cas,
est dle & la réaction chimique entre l’hydrogéne dissouts dans 1’alliage et
1’ oxygéne extérieur contenu dans 1'atmosphére de test. La réaction
s’effectuant & la surface du métal. Cette étude A pour but d’estimer dans
quelle mesure ce type de réaction chimique peut &tre impliqué dans le

processus de fragilisation par 1’oxygéne de 1’ INCONEL 718.

— 1 - Thermodésorption sur tubes minces — Caractérisation du
matériau de base

Nous avons realisé des essais de thermodésorption sur des
échantillons d’INCONEL 718 brut de traitement thermique (T.R). Les
eprouvettes utilisées se présentent sous la torme de tubes A parol mince
(d’épaisseur 100um); la surface totale est voisine de 12 cm®. Les

eprouvettes maintenues sous ultra-vide (107° Torr), subissent une élévation
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de température (3°C/min) depuis la température ambiante (20°C) jusqu’a
1000°C. Parallélemént, nous avons enregistré par Ll’intermédiaire d’un
spectrométre de masse callé sur le rapport masse sur charge électrique égal
a 2, la variation de 1l’amplitude du pic correspondant a l’'hydrogéne (H2+)
en fonction de la température de 1l’éprouvette. le spectre caracteristique
présenté sur la figure (II.10.a), montre avant tout que l’alliage brut de
traitement thermique contient de 1'hydrogéne dissouts. L’allure du spectre
indique deux types de piégeage. L’identification des piéges ainsi que la
détermination de leurs énergies respectives n’'a pas été réalisée. On peut
simplement envisager un piégeage de 1l’hydrogéne par 1la matrice x de
1’alliage devenant reversible vers 500°C; ce piégeage de 1l’hydrogéne dans
la matrice CFC sous la forme intertielle est couramment rencontré dans le
Nickel (66) ou d’autres.alliages 4 base de Nickel (67). Quant au deuxiéme
pic, apparaissant a4 plus haute température, nous n’avons pas pu

1’interpréter, faute de données bibliographiques.
~ 2 - Essai de traction a 650°C sous Po, = 10 Torr

Nous avons effectué une série d’essais de traction a 650°C sous
une pression partielle d’oxygéne de 10 Torr, supérieure a celle
correspondant a la transition de mode de rupture pour l’alliage brut de
traitement thermique T.R. La vitesse de traction choisie pour ces essais
est de 0,5 mm/mn. Les éprouvettes de traction que nous avons utilisées, ont
subi soit un chargement & 1’hydrogéne a haute température (PH2 = 760 Torr -
650°C -~ 3h) soit un dégazage complet de 1’hydrogéne dissout dans l’alliage
(traitement thermique TR sous ultra vide). Pour les deux types de
traitement, les faciés de rupture obtenus a la suite des essais de traction
sont comparables (fig. II.10.b). La seule différence constatée entre les
deux traitements se limite & 1’aspect de la surface du fit des différentes
éprouvettes. En effet, les échantillons chargés d’hydrogene presentent sur
leur fGt, & la suite de 1’essai de traction, des couches d’'oxydes tres
fines restant dans le domaine interférentiel alors que les échantillons
dépourvus d'hydrogéne sont recouverts d’une couche d’oxyde épaisse, opaque
a la lumiére. Par ailleurs, en utilisant le spectométre de masse nous avons
suivi en continu l’évolution de la composition chimique de 1’atmosphére de
test pendant les différents essais. Il ressort de ces analyses que, lorsque

les éprouvettes sont chargées d’hydrogéne,il ¥y a formation d’eau par
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reaction entre 1l’oxygéne extérieur et 1’hydrogeéne désorbé. Cette reaction
chimique ne semble pas Jjouer un rdle important dans le processus de
fragilisation par 1l’oxygéne de 1’INCONEL 718. Par contre,elle reéduit la

cinétique de croissance des couches d’oxydes a la surtface du métal.

ITTX.DD. ANAT.YSE DE SURFACES DE RUPTURE
DE FATIGUE

Avant de présenter ces résultats, il nous a paru important de
définir dans quelles conditions expérimentales ce type de surface de
rupture a été obtenue. Les conditions expérimentales qui ont conduit a
1’obtention d’une telle surface de fracture (planche 12) résultent d’un
essai de fatigue a 20Hz, a wune température de 650°C, mis oeuvre pour
établir une corrélation entre le suivi électrique de la propagation de la
fissure et la longueur réelle de fissure mesurée en cours d’essai par
1’intermédiaire d’une lunette de visée. La propagation de la fissure étant
momentanément stoppée au moment de la mesure. L’objectif est donc de faire
propager rapidement la fissure entre deux points de mesure. La solution
pour obtenir une vitesse de propagation rapide consiste a travailler a oK
élevé. Lorsque la fissure atteint une longueur totale suffisante pour
1’étalonnage, 1’éprouvette est refroidie puis rompue en traction. Ceci
explique la présence de bandes de couleurs différentes sur la surface de
rupture, gqui résultent de +temps d’oxydation différents. Par ailleurs,
chaque frontiere entre deux couleurs correspond a un arrét de propagation
c’est-a~dire a4 ume mesure de longueur de fissure. Le faciés de rupture
associé aux conditions d’essai décrites précédemment, est entiérement
transgranulaire. Prés de la zone correspondant a la rupture finale, le
temps d’oxydation est de 1’ordre de 10 minutes. Les couches d’oxydes sont
peu épaisses et se prétent aisément & l’analyse par spectrométrie Auger.
Nous avons donc effectué plusieurs profils d’abrasion a différents endroits
de la surface de rupture. La seule modification notable enregistrée sur les
différents profils d’abrasion concerne 1l’épaisseur de la couche d’'oxyde.
Par contre, dans tous les cas, nous avons obtenu des profils identiques a
celui présenté sur la planche 12, qui traduit 1'existence exclusive d’oxyde

de chrome sur la surface de rupture.
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TY.E. INTERPRETATION ET DISCUSSITON

II.E.1 PARALLELE ENTRE TRANSITION DE MODE DE RUPTURE ET
TRANSITION DE MODE D’OXYDATTION

Pour les basses vitesses de déformation et dans l’intervalle de
température allant de 500°C a 700°C, les superalliages base Nickel accusent
en général une baisse de ductilité. Cette anomalie de comportement
mécanique est habituellement associée & 1l’existence d’un mode de
déformation héterogéne. L’INCONEL 718 (51) semble également se plier a
cette régle. Cependant, & la lumiére des résultats que nous avons obtenu
concernant la modification du mode de rupture en traction, a 650°C, dGe a
1'abaissement de la pression partielle d’oxygéne, il convient de compléter
la régle énoncée plus haut afin de mieux comprendre le cas de 1’INCONEL
718.

L’analyse des modes de déformation de 1’INCONEL 718 effectuee par
CLAVEL (51) ainsi que les travaux concernant les effets de prédéformation a
froid sur le comportement a 650°C du WASPALOY (68) nous permettent
d’affirmer que dans les conditions expérimentales adoptées pour etablir la
courbe transition de mode de rupture déja présentée a la figure (II.8), le
mode de déformation associé 3 la zone plastique proche de l'extrémité de la
fissure, a un caractére fortement hétérogéne. Dans ce cas, la transition de
mode de rupture obtenue pour une pression partielle d’oxygéne proche de
10”2 Torr indique que la perte de ductilité est associée a 1’interaction
entre un mécanisme de déformation héterogéne et un mécanisme d’oxydation du
métal. Cette constatation concorde avec les résultats obtenus sur 1’INCONEL

X 750 et sur le Nickel par différents auteurs (17, 52).

Dans le domaine des basses vitesses de déformation, il apparait
également - a la suite d’essais complémentaires effectués a plus basse
vitesse dans un domaine de pression proche de la pression partielle
d’oxygéne pour laquelle apparait le mode de rupture intergranulaire - que
cette pression seuil est indépendante de la vitesse de déformation.

L’ INCONEL 718 n’est pas le seul alliage pour lequel, au-deld d’une pression
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partielle d’oxygéne, le comportement mécanique global évolue sensiblement.
Cet effet de la pression partielle d’oxygéne est également mentionne pour
le cas du Nickel testé en fluage a 600°C (69) ou de l’acier inoxydable 316L
testé en fatigue a 500°C (70). Ces auteurs - auxquels il est fait rétférence
- attribuent au seuil de pression une signification particuliére; en etftet,
dans 1'hypothése d’une compétition entre la création de surtace fraiche de
métal et 1’absorption d’oxygéne a la surface du métal, le seuil de pression
correspondrait a un équilibre tel que la vitesse a laquelle la surface est
recouverte d’oxygéne serait égale a la vitesse & laquelle la surface
fraiche de métal est créée par la propagation de la fissure. Il ne semble
pas que ce modéle de fragilisation par absorption d’oxygéne puisse
s’appliquer au cas de 1’INCO 718. Nous préferons, dans notre cas, associer
au seuil de pression un changement de mécanisme d’oxydation, tel que celui
qui est mentionné dans la premiére partie de notre étude, relative au
comportement de 1’INCONEL 718 en oxydation statique. Le paralléle entre les
deux types de transition, schématisé sur la figure (IT.11) est conforté par
plusieurs résultats. Citons avant tout, le fait que la pression d’oxygéne
seuil est indépendante de la vitesse de déformation, dans le domaine des
basses vitesses. Par ailleurs la déformation a c?ractére héterogéne est un
cas de déformation qui du point de vue des surfaces exposées a 1'oxygéne,
est intermédiaire entre une surface polie mécaniquement et une surface
ayant subi un sablage a froid. L’analyse par spectrométrie Auger des
surfaces de joints de grains oxydés indique que la déformation héterogene
ne suffit pas a provoquer, comme c’est le cas pour le sablage a froid, un
processus d’oxydation sélective du chrome, pour les pressions partielles
d’oxygéne proches de celle correspondant & la composition de l’air ambiant.
L’analogie entre ces deux types de transition est renforcée par la
coincidence entre la pression de transition de mode de rupture et la
pression de transition de processus d’oxydation rélevée pour des
échantillons d’INCO 718 dépourvus de contrainte résiduelle en surface
(polissage mécanique ou polissage électrolytique). Il est par consequent
possible d’expliquer l’apparition de rupture intergranulaire fragile par

1’action conjointe d’un mode de déformation & caractére héterogéne et d’un

processus d’oxydation conduisant & la formation d’oxyde de Nickel et de Fer

dans les premiers instant de 1’oxydation.
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Pour Po, < 1072 Torr, l’alliage subit un processus d’oxydation
sélective qui conduit a la formation exclusive d’oxyde de chrome Cr, O5. Ce
processus d’oxydation n’engendre pas, malgre le caractére héterogene de la
déformation, une fragilisation des Jjoints de grains. Ces constations
concordent avec les résultats des essais de traction a 650°C, sous pression

élevée (760 Torr) de monoxyde de carbone.

Le dépot de carbone présent a la surface des échantillons
(planche 11.b) peut &tre interprété comme le résultat de la réduction du
monoxyde de carbone par la formation de Cr, O; (71). Les travaux de HUSSEY
et al (72) sur 1’étude comparative des cinétiques d'oxydation du Fer a
500°C, pour différentes pressions d’oxygéne ou pour différentes pressions
de dioxyde de carbone, soulignent la difficulté de prévoir par les calculs
de thermodynamique des processus a 1l’équilibre, le pouvoir oxydant reéel
d'une espece chimique comme le dioxyde de carbone. Ces travaux indiquent
que la pression partielle d’oxygéne réellement équivalente est de plusieurs
ordres de grandeur supérieure a celle ©prévue par les calculs
thermodynamiques. Par conséquent, dans notre cas, 1’exploitation des essais
de traction a 650°C sous monoxyde de carbone en termes de sélection des
espéces chimiques impliquées dans le processus de fragilisation des Jjoints
de grains n’est pas abérrante. La encore, l’absence de zone de rupture
intergranulaire indique, d’une part, que la formation d’'oxyde de Nickel ou
de Fer est nécessaire pour provoquer la fragilisation des joints de grains
et, d’autre part, que l’alliage n’est pas sensible a la carburation a la
température de 650°C. Cette derniére constatation et en accord avec les
résultats obtenus en fatigue lente a 650°C sur 1’INCO 718 (64) dans un

environnement de dioxyde de carbone (PCO = 1 bar).
2

IT.E.2. RELATIONS ENTRE LE MODE DE DEFORMATION ET LE MODE D’OXYDATION

Dans la premiére partie de notre étude, nous avons déja montré
que les processus d’oxydation statique se déroulant & la surface de ce
superalliage base Nickel dépendent étroitement de 1l’état de déformation de
la surface du métal. Néanmoins, il paraissait a priori difficile d’établir

alors, une correspondance directe entre le comportement vis-a-vis de
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1’oxydation d’une surface sablée a froid et d’une surface de rupture
résultant de la propagation d’une fissure. Cependant, cette indétermination
relative a 1’établissement d’analogies de comportement vis a vis des
phénoménes d’oxydation, peut &tre quasiment levée grice aux reésultats
d’analyse de surface obtenus sur une surface de rupture de fatigue. En
effet, si on se référe aux travaux de CLAVEL (51), la détermination du mode
de déformation associé aux conditions mécaniques qui ont donné lieu a
1l'obtention de la surface de rupture analysée, est tout & fait possible.
Ces travaux précisent que, a haute température, pour des fréquences de
sollicitation de 20Hz et pour une variation importante de l’amplitude du
coefficient d’intensité de contrainte, la déformation dans 1’INCONEL 718
revét un caractére homogéne. Les profils d’abrasion relevés sur ce type de
surface de rupture indiquent que, méme pour des pressions partielles
d’oxygéne équivalentes & celle régnant dans 1’air ambiant, 1’INCONEL 718
connait un processus d’oxydation sélective du chrome conduisant a la
formation instantanée d’oxyde de chrome a la surface de la fissure. Dans ce
cas, le rdle de l'environnement se limite & une contribution aux effets de
fermeture, couramment constatés en fatigue a chaud, a haute fréquence, pour
un rapport de charge (R = 0,1). On comprend alors aisément que, suivant les
conditions mécaniques imposées pour étudier la propagation de fissure, le
caractére de la déformation : homogéne ou hétérogéne : joue un rdle
. prépondérant sur le mécanisme d’oxydation se déroulant pres de la pointe de
fissure. Lorsque la déformation est héterogéne, il faut abaisser la
pression d’oxygéne dans 1l’enceinte de manipulation pour éviter la formation
d’oxydes de Nickel et de Fer sur les joints de grains qui, comme nous
1l'avons précédemment montré, a des conséquences désastreuses sur la tenue
mécanique du joint de grain. Par contre, lorsque la déformation est
homogéne, la tenue mécanique des joints de grains n'est pas affectee par
les processus d’oxydation, quelque soit la pression partielle d’oxygeéne

régnant dans 1’enceinte de manipulation.
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II.E.3. MODELE DYNAMIQUE D’'OXYDATION SQUS CONTRAINTE

Nous ne disposons pas actuellement de données sufifisantes pour
modéliser les phénoménes de propagation de fissure. sous la forme d’une
loi, intégrant a la fois les effets mécaniques et les effets
d’environnement. Cependant, il est possible d’imaginer un modéle
phénoménologique qui devrait permettre, entr’autres choses de recenser les
principaux paramétres impliqués dans les phénomenes de propagation de
fissure. Nous avons essayé de schématiser sur la fig.II1.12, la propagation
d’une fissure durant un essai de fatigue a 20Hz a 650°C. Ce modéle indique
que, pour les faibles aK, la déformation est fortement heterogéne, et le
processus d’oxydation associé induit la tragilisation des joints de grains.
Le mode de propagation est donc intergranulaire fragile. Lorsque 4K
augmente en cours de propagation, la déformation tend & s'homogéneiser et
le processus d’oxydation associé correspond a 1'oxydation seélective du
chrome. Dans ce cas, le mode de propagation devient mixte c’est-a-dire
intergranulaire fragile a certains endroits et transgranulaire a d’autres
endroits. Par contre, pour les 4K plus élevés, la déformation est homogéne
en tous points et dans, ce cas, la fissure progresse essentiellement sous
1'effet de 1’endommagement mécanique. Nous voyons donc, a partir de cette
simple modélisation, que les paramétres & prendre en compte pour arriver a
caractériser le comportement de 1’INCO 718 en fissuration sont la distance
interbande de glissement ou la distance intermacle et la pression partielle
d’oxygéne. Clavel a montré (51) que 1l’on peut dans certaines conditions,
corréler la variation d’amplitude du facteur d’intensité de contrainte a la
taille de la zone plastique en téte de fissure. A partir des mesures
réalisées en fatigue plastique, il a également montré que l’on pouvait
établir une corrélation entre 1l'amplitude de la déformation plastique
cyclique (Dep)/2 et 1’espacement entre bandes de glissement (ib).
Comnaissant la taille de zone plastique en téte d’'une fissure se propageant
dans une éprouvette entaillée, on peut accéder a la déformation plastique
cyclique équivalente proche de l’extrémité de la fissure et, par-la méme
compte tenu de la relation ib = f(adep)/2 a la distance interbande de
glissement, c¢’est-a-dire au caractére méme de la déformation proche de
1’extrémité de la fissure. Il ne manque donc que des données de cinétique

d’oxydation pour établir un modéle de propagation. Ces données de cinétique
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ne peuvent &tre etablies qu’en effectuant quelques essais mécaniques sous
des pressions partielles d’oxygéne différentes. On devrait, dans ce, cas
pouvoir déterminer dans quels termes s’effectue 1’interaction entre

endommagement mecanique et endommagement dii & 1’oxydation.

I1.E.4. MODELE DE FRAGTLISATION PAR L’OXYGENE DE L’'INCONEL 718

Les modéles de fragilisation proposés dans la littérature sont
essentiellement de +trois types. Une excellente revue des différents
mécanismes est proposée par FLOREEN et RAJ (73) qui distinguent, pour des
raisons de commodité pédagogique, les différents types par (A, B, C). Etant
entendu que, dans la pratique, les différents mécanismes peuvent se

superposer.

- Type A -

Ce modéle repose sur les phénoménes d’absorption des molécules
d’oxygéne & la pointe de la fissure. En utilisant les lois de la théorie
cinétique des gaz, on peut calculer - pour une pression partielle d’oxygéne
donnée - la vitesse a laquelle les molécules d’oxygéne arrivent a tapisser
par absorption 1’extrémité de la fissure. Dans cette situation, on suppose
que la fissure avance plan atomique par plan atomique, a une vitesse qui
dépend de la cinétique du phénoméne d’'absorption. Si cette hypothése est
vraie, il est alors possible de définir une pression partielle d’oxygéne en
dessous de laquelle la contribution de 1’endommagement lié a la cinétique
d’absorption des molécules d’oxygéne est faible par rapport a
1l’endommagement  engendré par la sollicitation mécanique. Ce modéle
théorique s’affranchit d’un certain nombre de problémes tels que ceux liés
& la cinétique héterogéne applicable probablement a 1’écoulement des gaz
dans une fissure auquel se greffe dans les essais de fatigue des phénoménes
de pompage ou de refoulement des gaz diis a l’ouverture et la fermeture
cyclique de la fissure. Il n’explique pas non plus le changement de mode de

propagation des fissures.
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Dans tous les cas, ce modéle n’est raisonnablement pas applicable
a la fragilisation de 1’INCONEL 718, car nous avons montré qu’il existe
effectivement un seuil de pression partielle d’oxygéne en-dessous duquel
1l’endommagement mécanique prend le pas sur celui lié au phénoméne
d’oxydation, qui est directement imputable a un changement de mode
d’oxydation. Il n’est pas impossible que l’on puisse trouver un autre seuil
awx plus basses pressions (voisines de celles correspondant a 1’ultra vide)
pour lequel la cinétique d’absorption de l’oxygéne joue un rdle non plus

sur le mode de rupture mais sur la vitesse de propagation de la tissure.
- Type B -

Cette forme de fragilisation est liée & des effets de coin diis a
la croissance de couche d’oxyde ou & 1l'oxydation interne de phases dont le
coefficient de Pilling et Bedworth est important, qui ont pour effet
essentiel d'empécher la fermeture parfaite de la fissure en fatigue ou
encore d’amorger des fissures sur les parties lisses des éprouvettes de
fatigue oligocyclique ou de fluage. On peut rencontrer ce type
d’endommagement dans le cas de 1’INCO 718. En effet, comme nous l’avons
déja mentionné, cet alliage contient des carbures primaires de type Nbc;
leur oxydation conduit a un accroissement catastrophique de leur volume
(facteuf 2) qui peut donner lieu & des concentrations locales de
contraintes d’origines différentes suivant la position du carbure par
rapport a la surface oxydée. Nous avons représenté sur la figure II.13, les

3 cas de figure possibles.

Ce modéle ne peut pas expliquer la fragilisation des joints de
grains lorsque l’éprouvette subit un essai de traction, pour des raisons
d’imcompabilité entre les cinétiques de croissance d’oxyde et la célérité
du phénoméne de fragilisation du joint de grain par 1'oxygéne. De plus, ce
modéle de fragilisation n’induit pas nécessairement un mode de rupture

intergranulaire.
—- Type C -

Il s’agit dans ce cas de phénoménes de fragilisation liés a la

ditfusion de 1’oxygéne dans les joints de grains. Nous avons résumé dans le
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premier chapitre, les effets liés au mécanisme de diffusion de 1’oxygéne
dans le métal, Evidemment, les effets consécutifs a la diffusion de
1’oxygéne dans le matériau sont nombreux. Il dépendent essentiellement de
sa microstructure et de sa composition chimique. On peut néanmoins dégager
deux phénoménes majeurs liés a la diffusion intergranulaire de 1’ oxveeéne.
Il s’agit de l’oxydation des Jjoints de grains et de l’oxydation des
précipités présents dans les Jjoints de grains, le premier minimise
1’énergie de cohésion du Jjoint de grain, alors que le second phénomene

facilite la croissance de cavités.

Pour le cas de 1’INCONEL 718 testé a 650°C, la température
d’essai est beaucoup trop faible pour que 1l’on puisse assister a des
phénoménes d’'oxydation spectaculaires associes & une diffusion a longue
distance de 1’oxygéne. Aussi, émettrons-nous quelques réserves quant a la
classification du modéle choisi pour illustrer la fragilisation de 1’INCO

718 par 1’oxygene :

La courbe ;Tm/;o = f(Tm) établie par DIBOINE (36), présentée a la
figure II.14.a. correspond & des essais de fatigue avec temps de maintien a
charge minimale. Elle donne, en fonction du temps de maintien, la variation
dﬁ rapport entre la vitesse de propagation d’une fissure pour un temps de
maintien Tm et la vitesse de propagation de la fissure sans temps de
maintien. Cette courbe intégre donc a la fois les phénoménes d’oxydation
statique se déroulant pendant le maintien sans charge et les phenomenes de
redistribution de contrainte et de déformation en téte de fissure opérant
au méme  moment. En supposant néanmoins gque cette courbe atteint
effectivement un palier de saturation au-dela d’un certain temps de
maintien, on peut alors affirmer que durant le temps de maintien sans
charge, les joints de grains subissent un processus d’oxydation créant un
dommage permanent. De plus, compte tenu de la saturation de cette courbe
au-delda d'un temps de maintien de 1l’ordre de 10 minutes, on peut imaginer
une sorte de passivation du matériau vis-a-vis de la dégradation

intergranulaire.

En se référant au modele d’oxydation statique que nous avons
proposé dans le cas de 1’INCONEL 718, et en utilisant la courbe

o [}
apn /8y = £(Tm) précédemment  décrite, nous proposons un modéle de
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fragilisation qui implique un phénomene d’indentation des joints de grains
par oxydétion intergranulaire se déroulant pendant le premier stade
d’oxydation qui précéde la passivation du métal grice a la formation d’une
sous-couche de Cr, O,. Ce modéle est présenté a la tigure II.ld.b. Le temps
de maintien correspondant & la saturation de la courbe présentée a la
figure II.14.a peut effectivement étre assimilé au temps qu’il faut pour la
formation d’une sous couche protectrice d’'oxyde de chrome. En effet, une
étude complémentaire des phénoménes d’oxydation statique par spectrometrie
Auger, dans laquelle, l’échantillon (poli mécaniquement jusqu’au grade 1lpm)
a subi & 650°C une durée d’oxydation de 20 mn sous une pression partielle
d’oxygéne de 10 Torr conforte 1’hypothése de passivation du métal. Le
profil d’abrasion correspondant est reporté & la figure II.15.a. Ce profil
d’abrasion indique que la formation d’une sous-couche de Cr, O, est

possible dés que la durée d’oxydation est proche de 20 mn.

Nous avons par ailleurs, essayé d’évaluer la validité d’une
hypothése telle que celle liée a la déchromisation du joint de grain, qui
aurait été bienvenue pour expliquer 1’absence de Cr, O5 a l’aplomb des
joints de grains deés les premiers instants d’oxydation. A cette fin, des
analyses de composition de joint de grain sur lame mince d’INCO 718 ont été
réalisées par J.C. VAN DUYSEN, sur un microscope électronique a
transmission, & haute tension (300 KV), équipé d’un détecteur de rayons X.
Sur 1’ensemble des joints de grains analysés, la reproductibilité des
analyses est quasi-parfaite. Ces analyses témoignent de 1’absence de
déchromisation au droit du joint de grain (fig.II.15.b.c.). Il faut savoir
que dans ce type d’analyse, la résolution est de 1l’ordre de la taille du
faisceau d’électrons primaire, c’est-a-dire de 1’ordre 50 X a 100 X suivant
1’épaisseur de la zone analysée et qu’il s’agit, par conséquent, d’une

analyse trés locale de la composition du matériau.
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IT.E.5. IMPLICATIONS DES DIFFERENTS MODELES PROPOSES

~ 1 - Effet de fréquence ou de vitesses de déformation

A partir des modéles proposés dans les paragraphes préceéedents,
qui établissent les relations entre mode d’oxydation et mode de déformation
ainsi que celles liant le mode d’oxydation & la fragilisation des joints de
grains, 1l est possible de donner une interprétation des etfets de
fréquence de cyclage sur la vitesse de propagation des fissures. Les
figures 1II.16.a,b. indiquent clairement qu’une diminution de la fréquence
de cyclage aussi bien & 550°C qu’a 650°C se traduit par une augmentation
notable de 1la vitesse de propagation de la fissure. Parallelement a cette
augmentaﬁion de la vitesse de propagation de fissure, on assiste a une
modification du chemin de propagation qui passe d’un mode trangranulaire a
haute fréquence, a un mode intergranulaire fragile a basse fréquence.
L’interprétation phénoménologique de ces différentes observations est
présentée sur la figure II.17. Elle précise que les effets de fréguence ne
sont pas simplement attribuables a la compétition entre un mécanisme
d’endommagement par oxydation du matériau et un mécanisme d’endommagement
purement mécanique, mais au contraire, a la compétition entre - d’une
pért - deux formes d’endommagement engendrées par deux mécanismes
d’oxydation différents dont 1l’existence dépend du mode de déformation et -
d’autre part - deux mécanismes d’endommagement mécanique liés au caractére

homogéne ou héterogéne de la déformation.
— 2 - Validité des essais de fluage sous air

Compte-~-tenu des idées que nous avons développées tout au long de ce
chapitre, il semble nécessaire de s’interroger sur la validité des essais
de fluage, lorsqu’on étudie un matériau dont le comportement mécanique est
autant influencé par la nature de 1l’environnement chimique que peut 1’&tre
1’INCONEL 718. Si les phénoménes d’oxydation n’ont probablement pas une
grosse influence sur l’exposant de contrainte des lois de fluage, par
contre 1ils interviemnent trés probablement sur les caracteristiques de
ductilité et de durée de vie en fluage des éprouvettes lisses en
introduisant une dispersion au niveau de ces caractéristiques, liée au

caractére assez aléatoire de 1l’amorcage des fissures sur le it des
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éprouvettes. Comme nous l'avons déja mentionneé précédemment, le caractére
fortement  héterogene de la déformation en fluage induit wme forte
propension a la propagation rapide des fissures amorgées en surface suivant
un chemin intergranulaire. Dans ce cas, il est alors difficile de trancher
entre endommagement mécanique des Jjoints de grains dii aux mécanismes de
fluage et endommagement dii & la propagation de fissures en oxydation sous

contrainte.

Ainsi, dans la mesure ou l’on ne dispose pas d’installation de
fluage sous vide, il est trés intéressant de travailler sur des éprouvettes
a évidement circulaire du type de celle présentée sur la figure II.18.a.,
puisque, outre les effets de renforcement dlis & la triaxialité des
contraintes, les éprouvettes fluent par le coeur alors que les bords
d’entaille sont peu sollicités. On peut donc s'affranchir des effets de
1’environnement et déterminer des caractéristiques mécaniques intrinséques

au matériau comme, par exemple, la loi d’endommagement en fluage.

Sur la figure II.18.b. nous présentrons un faciés de la rupture
d’éprouvette entaillé qui a péri par le coeur. Par rapport a des essais
effectues sur éprouvette lisse pour la méme contrainte nominale, le temps a
rupture de 1’éprouvette présenté a la fig.II.18.b. est multiplié par un
facteur 10. Cette modification de la durée de vie est, entr’autre chose,
imputable & 1l’absence d’effet d'environnement et au renforcement dii a

1’entaille de section circulaire & grand rayon (5 mm).

~ 3 - Critéres de résistance a 1l’oxydation sous contrainte

Les criteres de résistance & 1’oxydation couramment utilisés émanent
d’essais macroscopiques (thermogravimétrie), d’observation et d’analyse de
coupes transversales d’échantillons oxydés. Les premiers définissent une
constante parabolique d’oxydation et dans certains cas un temps de retard a
l’apparition du régime parabolique. Les analyses et les observations de
coupe transversale permettent de définir la nature et la morphologie des
oxydes qui se développent en surface du matériau. On définit donc & partir
de ces données des critéres de résistance a l'oxydation qui, en pratique,
conduisent 4 fixer des teneurs en chrome qui assurent l’établissement d’une

couche externe ou d'une sous couche d’oxyde de chrome & court ou moyen
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terme. Ces critéres sont valables dans le cadre de l’coptimisation de la
résitance a 1l’oxydation statique. Par contre, leur application est beaucoup
plus discutable dans le cadre de 1’'oxydation sous contrainte. En effet,
nous avons essaye de montrer tout au long de notre étude que 1'élément
essentiel dans les essais dynamiques de propagation de tissure est
constitué par le premier stade d’oxydation. Nous proposons donc un criteére
simple de résistance a 1’oxydation sous contrainte qui fait appel a la
notion de retard a l’apparition du stade parabolique, brievement résumée
sur la figure II.19.. Pour l’étude du retard a l'apparition du stade
parabolique, on peut utiliser les courbes de thermogravimétrie lorsque les
prises en poids sont suffisamment importantes. Par contre, pour les couches
d’oxyde minces, une étude plus systématique par des méthodes fines
d’analyse de surface est préférable (AES - SIMS - ESCA).

Ainsi, dans la mesure ou un matériau non écroui en surface se
protege instantanément par une couche de Cr, O,, on peut raiéonnablement
penser que durant les essais mécaniques la situation vis-a-vis de
1’oxydation ne peut pas se dégrader et conduire & une fragilisation du

joint de grain par l’oxygéne, comme c’est le cas dans 1’INCO 718.

Toutefois, on se doit de pondérer ce critére de résistance a
1’oxydation par des considérations d’épaisseur, d'adhérence et de
plasticité des couches d’oxyde qui revétent une importance considérable

dans la propagation des fissures en fatigue.

Néanmoins, a partir d’un tel critére, il semble possible de
comparer les aptitudes a la fragilisation par 1’oxygéne des différents
superalliages base Nickel et par-la méme d’inscrire ce critére dans le
cahier des charges techniques qui conduit généralement au choix ou a

1’élaboration de tel ou tel superalliage.

- 4 - Possibilité d’amélioration de la résistance a la fragilisation
par 1’oxygéne de 17INCONEL 718.

L'’objectif & atteindre peut &tre défini en terme de réduction du
domaine d’existence du phénoméne de fragilisation par 1l’oxygéne de 1’INCO

718. Ce domaine est schématisé dans un diagramme a trois dimensions
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présenté sur la figure II.20.a.. Nous avancons plusieurs solutions, plus ou
moins réalistes, sous-tendues par deux idées majeures, l'une étant de
provoquer le plus tdt possible 1’oxydation sélective du chrome en oxydation
statique et l’autre de réduire le domaine des vitesses de déformation pour

lequel la déformation a un caractére fortement héterogéne.

Une solution simple consisterait a augmenter la teneur on chrome
de 1l’alliage , mais cette solution n’est pas trés réaliste curs la mesure
ol l'’on risque alors de précipiter des phase- de laves, et des phases ¢ ou
pu dans les plans denscs de la matrice. Cette modification de composition
aurait donc pour conséquences d’induire une fragilisation intrinséque du
mateciau, associée a la présence des plaguettes de phases topologiquement

compacte.

On peut également avancer 1’idée d’une modification de la
microstructure qui consisterait a augmenter la taille des précipités
durcissants, en donnant la priorité au mécanisme de déformation par
contournement des précipités suivant le modéle d’Orowan et en limitant
autant que faire se peut l’abaissement des caractéristiques mécaniques
classiques de l'alliage. Ce mécanisme de déformation permet en général

d’homogénéiser la déformation.

Dans le méme ordre d’idée, 1l’utilisation des alliages a
morphologie compacte pourrait conduire non seulement a 1l’amélioration de la
stabilité thermique de la microstructure mais également devrait conférer a
1’alliage une meilleure aptitude a 1’homogénéisation de la déformation. Ces
microstructures, {fig. II1.20.b.) mises au point par R. COZAR et A. PINEAU
(2, 3) sont actuellement au stade de 1l’élaboration industrielle (métal

IMPHY) sous forme de microcoulées.

On peut enfin penser a l’addition d’éléments comme le Bore ou le
Zirconium qui, en faible teneur (< 0,005 % en poids) semble améliorer
considérablement la résistance a l’oxydation sous contrainte (27). Ces
éléments sont connus pour leur propriétés d'activation des phénoménes de
diffusion. Peut-é&tre favoriseraient ils 1’apparition instantanée d’un

processus d’oxydation sélective du chrome dans 1’INCONEL 718 7
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— CONCIL.USTONS GENBERALEBES —

Tout au long de ce travail, nous avons essayé d’elucider le
phénoméne de fragilisation par 1l’oxygéne d’un superalliage base Nickel, en
étudiant un a un les différents parametres impliqués dans ce phénoméne
complexe et en profitant des nombreux travaux deja existants, concernant a
la fois les mécanismes d’oxydation statique, les mécanismes relatifs a
l’oxydation sous contrainte et entfin les mécanismes de déformation de cet
alliage. Nous rappelerons les différentes conclusions auxquelles nous avons
abouti en respectant, non pas 1l’ordre chronologique d’acquisition des
résultats mais plutdét, un ordre constructif refletant la méthodologie
suivant laquelle il nous parait préférable d’aborder les phénoménes

d’oxydation sous contrainte.

Les phénoménes d’oxydation statique ont été abordés de deux
facons différentes

x Une approche globale par l’intermédiare de la thermogravimétrie
nous a permis de montrer que le comportement vis-a-vis de 1’oxydation, a
650°C, de 1’INCO 718, s’apparente a celui d’alliages ternaires du type Ni,.
Fe,, Cr,s dans la mesure ou nous n’avons pas remarqué d’effet notable de la
taille de grain de l’alliage sur la cinétique d’oxydation durant le premier
stade de son oxydation de cet alliage. Par ailleurs, au vu des valeurs des
constantes paraboliques d’oxydation que nous avons estimées, on peut dire
que ce superalliage posséde une bonne résistance a 1’oxydation statique.

Compte-tenu de 1l’importance du premier stade de 1l’oxydation dans
les phénoménes dynamiques de propagation des fissures, nous nous sommes
interessés au premier stade de 1’oxydation. Ceci constitue notre deuxiéme

approche des phénoménes d’oxydation statique.

Cette approche, réalisée par l’intermediaire de la spectrométrie
Auger, mnous a permis de déterminer une pression partielle d’oxygene seuil
(Po, = 107*T) en-dessous de laquelle 1'INCO 718 subit, dans le cas ou

l’eétat de surface est dépourvue de contraintes ou de déformation
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résiduelles, un processus d’oxydation sélective du chrome conduisant a
1’établissement d'une couche de Cr, O, des les premiers instants de
1’oxydation. Par contre pour les pressions d'oxygéene supérieures a 1072
Torr, il se développe en surface de ce superalliage une couche d’oxyde de
Nickel et de Fer. Parallélement. nous avons également montré que iorsque la
surface de ce superalliage est écrouie de fagon homogéne {par sablage a
troid), l'oxydation sélective du chrome opére sur toute la gamme de
pression d’oxygéne étudiée (107° Torr < PO, < 760 Torr) dés les premiers

instants de 1l’'oxydation.

En ce qui concerne les phénoménes d’oxydation interne, nous avons
également montré qu’'il n’affecte que les carbures de niocbium ou de titane
émergeant en surface des échantillons. Nous n’avons pas décelé d’oxydation
intergranulaire a longue distance, c’est-a-dire supérieure a quelques
microns, que ce soit par le biais d’essais de traction a 650°C sous
ultravide sur des éprouvettes entaillées, préfissurées et préoxydées ou

bien par le biais d’analyses X par dispersion d’énergie.

L’aspect dynamique associé aux essais d’oxydation sous contrainte
a éte approché par 1’intermédiaire d’essais de tractions a chaud sous

différentes atmosphéres et pour différentes pressions.

Nous avons montré qu’il existe une transition de mode de rupture
en traction, pour une pression partielle d'oxygéne de 10™= Torr. Pour les
pressions supérieures a 1072 Torr, une partie du faciés de rupture est
intergranulaire fragile. Pour les pressions inférieures 1le faciés de
rupture est transgranulaire ductile a cupules. Ce seuil de pression est
indépendant de la vitesse de deéformation, du moins dans le domaine des

basses vitesses de déformation.

L’analyse des surfaces de rupture par spectrométrie Auger nous a
permis d’établir une analogie entre la transition de mode de rupture et le

processus d’oxydation de l'alliage. La rupture intergranulaire fragile

étant associée a l'action conjointe d’un mode de déformation a caractére

hétérogéne et d’un processus d’'oxydation qui correspond dans les premiers

instants d’oxydation a 1la croissance d’oxydes de Fer et de Nickel aussi

bien sur le grain qu’a l’aplomb des joints de grains.
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L’analyse par spectrométrie Auger du facies de rupture d’une

éprouvette de fatigue nous a permis d’élaborer un modéle phenoménologique

liant les modes de déformation et les modes d’oxydation. Lorsque les essais

sont conduits sous air, la déeformation homogene engendre dés les premiers

instants, un processus d'oxydation selective du chrome alors dque la

déformation héterogéne favorise l'existence d'un retard a 1l'apparition du

stade parabolique d’oxydation responsable de la fragilisation des joints de

grains.

Le mécanisme de fragilisation des joints de grains par l’'oxygéne
est associé a une indentation du Jjoint sur une longueur de 1l’ordre du
micron, opérant durant Jles premiers instants de 1l’oxydation, et limitée
dans le temps par la formation d’une sous-couche de Cr, O,. La formation de
cette sous-couche s’apparente a un phénoméne de passivation de l'alliage

vis-a-vis des phénomeénes d’oxydation intergranulaire.

Compte-tenu de ces résultats, nous avons pu expliquer, en grande
partie, les effets de la frégquence de sollicitation en fatigue sur la
vitesse de propagation des fissures ainsi que sur leurs modes de
propagation. Nous avons également proposé un critére de résistance a
1'oxydation sous contrainte prenant en compte les premiers instants
d’oxydation qui apparaissent comme essentiels pour comprendre le
comportement de 1’INCONEL 718 en oxydation sous contrainte. Ce critére
devrait permettre d’estimer la  sensibilité d’autres superalliages

base-Nickel vis-a-vis des phénomenes de fragilisation de joints de grains.

Nous pouvons également ajouter que le dispositif expérimental que
nous avons développé, ainsi que la méthodologie d’étude qui y est attachée,
ont été utilisés dans le cadre de diverses études relatives au alliages
d’aluminium élaborés par métallurgie des pourdres (74, 75) ou aux

phénoménes de diffusion de l’hydrogéne dans le Nickel (76).

L’enseignement majeur que l’on peut tirer de notre étude est le
suivant :

Aux températures moyennes, 1’utilisation de critéres de
résistance a l’oxydation statique, basés sur des mesures de constante

parabolique d’oxydation ou d’aptitude & 1’écaillage des couches d’oxydes,
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est inadaptée au cas des alliages intervenant dans des structures
mecaniques soumises a la fois a des eftorts mécaniques et a la corrosion.
Dans ce type de situation il est impératit d’effectuer une approche a plus
petite échelle, c’est-a-dire celle liée aux différentes méthodes d’analyse
de surface et d’interface et d’intégrer dans cette approche les aspects
liés a la synergie entre mécanismes de déformation du métal et mécanismes

d’oxydation.

Cette conclusion ouvre considérablement le champ des perspectives
d’amélioration de la résistance a 1l’oxydation sous contrainte des

superalliages.
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ANNEXE 1

Le dispositif expérimental présenté sur la figure Al est composée
de 3 modules.

- 1 - Un ensemble de pompage associant une pompe turbomoléculaire et une
pompe ionigue. La  souplesse d'utilisation de la pompe
turbomoléculaire (amorgage a la pression atmosphérique) ainsi que son
efficacité permettent d’atteindre en quelques minutes des conditions
de vide proche de 10™7 Torr.

Le pompage des especes chimiques les plus légéres est assuré par
la pompe ionique.

Malgré l’association des deux pompes, le vide limite sans étuvage
de 1l'installation ne dépasse pas 5.107% Torr. Pour atteindre un vide
limite de 107'° Torr on doit impérativement étuver la totalité de
1’installation pendant 8 a 12 heures a une température comprise entre
300°C et 400°C.

- 2 - Un ensemble de mesure de pression et d’analyse de gaz composé comme

suit :

- Pour les pressions comprises entre 1 Torr et 10~2 Torr nous
avons utilisé une jauge thermocouple.

- Pour les pressions comprises entre 107* Torr et 107!° Torr
l'utilisation d’une jauge Bayard-Alpert s’impose. Le type de jauge est
couramment utilisé dans les installations ou les conditions de vide extréme
sont nécessaires.

- Un spectrométre de masse (BALZERS - GMG.511) qui permet a la
fois de vérifier la qualité de l'étuvage (atténuation sensible de la teneur
en H,0, CO, CO,) et d’analyser, a tout moment, la composition chimique des

gaz présents dans 1’enceinte réactionnelle.

- 3 - Le dernier module comprend 1l'enceinte réactionnelle ainsi qu’un
dispositif d’introduction des gaz.

Les échantillons sont chauffés par 1’intermédiaire d'un four a

lampe. Bien évidemment, 1l'’enceinte réactionnelle doit alors &tre

transparente a l’'infrarouge. La géométrie du four impose le centrage
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FIGURE Al: Dispositif expérimental permettant d*effectuer
‘des essais d*oxydation sous faible pression d‘oxygéne.



de l’echantillon dans le doigt de gant en gquartz. En effet, le four
est constitué de deux lobes a section élliptique ayant un foyer
commun. L’échantillon se trouve sur l’axe focal commun aux deux
lobes. Deux lampes de 1200 watt occupent les deux autres axes focaux.
Les avantages de ce type de four resident dans sa faible inertie
thermique ainsi que dans la localisation du chauffage sur
1’échantillon.

Ce module dispose entin d’une vanne microfuite permettant
d’introduire de trés petites quantités de gaz. On peut par exemple
fixer des pressions partielles d’oxygéne de 107'! a 107'? Torr en
utilisant le spectroméetre de masse pour la mesure de pression

{sensibilité maximm -10"*'* Torr).






ANNEXE 171

Dans la mesure ou un traitement de préoxydation sans charge sur
une éprouvette de mécanique engendre etffectivement un phénoméne de
tfragilisation du Jjoint de grain du métal, consécutif a un processus
d’oxydation intergranulaire & longue distance, il semble alors tout a fait
intéressant de mettre en oeuvre une installation permettant d’effectuer des
essais de traction dans des conditions de vide extréme a l’intérieur d’'une
enceinte équipée d’un appareillage d’analyse et d’observation suffisamment
performant. C’est 1’'idée qui a motivé 1l’installation d’une mini-machine de
traction dans 1’enceinte du spectrométre Auger.

Afin de limiter le colit de ce type d’expérience nous avons

profité, dans la mesure du possible, du matériel existant.

Le cachier des charges techniques était le suivant :

- réaliser des essais de traction & haute température sur des
éprouvettes entaillées, préfissurées et préoxydées.

- pouvoir tester plusieurs éprouvettes pour la méme mise sous
vide de 1’installation.

- pouvoir prélever les éprouvettes rompues & l’aide d'une pince
de menipulation, et les présenter dans une position correcte au dispositift
d’analyse.

~ pouvoir analyser la composition chimique des gazs
éventuellement libérés au moment de la rupture.

- limiter la pollution de l’enceinte.

Cette derniére recommandation a considérablement limité le choix

des matériaux devant constituer la machine.

L’implantation de la machine sur l’enceinte du spectrométre Auger
est brievement schématisée sur la figure AZ2a.l. En ce gqui concerne la
machine de traction, nous avons profité d’une bride ultra-vide équipée d’un
passage en translation, sur laquelle nous avons adapté un vérin mécanique.
La vitesse de déplacement de la tige de vérin est directement liée a la
vitesse de rotation d’un moteur a courant continu. La gamme des vitesses de

traction réalisable s’étend de 1077 mm/mn & 20 mm/mn.
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L’axe de traction est guidé en translation au niveau de la bride
et instrumenté de <fagon a pouvoir enregistrer la charge appliquée a
1’éprouvette ainsi que la vitesse de déplacement de la tige de vérin. La
partie externe de la méme machine de traction est présentée sur la figure
AZa.2.

En ce qui concerne la partie de la machine inclue dans l’enceinte
du spectrométre un schéma détaillé est présenté sur la figure AZb.
L’Inconel 718 a été choisi pour réaliser la majorité des pieéces soumises a
des efforts mécaniques importants.

La partie la plus délicate de cette machine concerne le chauffage
de l’éprouvette. Le choix d’un chauffage par effet poule impose 1’isolation
électrique d’un des deux mors. Nous avons obtenu une bonne isolation
électrique du mors fixe grice a l'utilisation de feuilles de mica et d'une
plaque d’alumine préalablement dégazée.

Le probleme du contact électrique entre les mors (matériau dur)
et 1l’éprouvette (matériau dur) a été solutionné en intercalant entre la
téte d’éprouvette et le mors, une entretoise de platine. De cette facon
1’éprouvette ne chauffe efficacement qu’au niveau de l’entaille, c’est a
dire & l’endroit ou la section conductrice est minimale. A titre d’exemple,
la température des té&tes d’éprouvette ne dépasse pas 200°C en cours d'essai
alors que l'entaille est a 650°C.

On peut également ajouter que l’ensemble des piéces mécaniques
constituant la machine a été recouvert d’'une fine péllicule d’or afin de
minimiser le dégazage et la pollution des surfaces.

la capacité de cette machine est limitée a 1500 daN en tenant

compte du bras de lévier.



ANNEXE TITY

le schéma présenté sur la figure A3 résulte‘de 1’adaptation de la
mini-machine de traction décrite en amnnexe II sur les deux premiers modules

de l’installation décrite en annexe I.

ce dispositif expérimental permet d’'effectuer des essais de
traction dans des atmospheres de composition éhimique connue. Il permet en
outre de suivre l’évolution chimique éventuelle de 1l'’environnement utilisé,

durant l’essai de traction.
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