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A Contexte et enjeux de la these

Ce travail de thése fait partie d’un projet intitulé ORGANDI (Optimisation de la
Résistance des joints de Grains dans les Alliages de Nickel pour DlIsques) et financé par
I’Agence Nationale pour la Recherche groupant les partenaires industriels et académiques
suivants :

e Groupe Safran
o Snecma : Gennevilliers et Villaroche
o Turbomeca, Bordes
e Groupe Eramet : Aubert & Duval, Les Ancizes
e Commissariat de 'Energie Atomique, Grenoble
e ONERA, Chatillon

e Ecole Nationale Supérieure de Mécanique et d’Aérotechnique, Laboratoire de
Mécanique et de Physique des Matériaux (LMPM), Poitiers

e Mines ParisTech :
o Centre de Mise en Forme des Matériaux (CEMEF), Sophia Antipolis

o Centre des Matériaux (CdM), Evry
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(2)

Figure A-1: Disque de turbine (1) avec et (2) sans
(http://mms2.ensmp.fr/mmc_paris/cas/disques.php (G. Cailletaud)

Primary flow

Flux primaire

1 :Soufflante

2: Compresseur

3: Chambre de combustion
4: Turbine

5: Tuyére

Figure A-2 : Structure du moteur d’avion civil CFM®56-7 et emplacement de la
turbine (source www.snecma.com)

aubes
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Introduction

Figure A-3 : Turbine entrainant la rotation de la soufflante via I’arbre de turbine
(source www.snecma.com)

L'objectif du projet ORGANDI dans son ensemble est d’améliorer les propriétés
mécaniques et le comportement en fluage de deux superalliages a base de nickel : I'alliage
PER®72 commercialisé par Aubert & Duval (équivalent a I'Udimet®720) et I'alliage SM043 ou
N19 développé par la Snecma, ceci en optimisant la microstructure et plus précisément le
réseau de joints de grains.

Les disques de turbines sont des piéces trés critiques qui composent les moteurs
aéronautiques. Leur role consiste a transmettre I'effort exercé par le flux de gaz chauds a la
sortie de la chambre de combustion sur les aubes (fig. A-1) afin d’entrainer la rotation du
compresseur et de la soufflante via un arbre de turbine. La poussée est produite par ce
mouvement de rotation et suite a I'éjection de I'air a I'arriere du moteur. Les schémas des
figures A-2 et A-3 illustrent de maniére assez succincte le fonctionnement d’un
turboréacteur.

Les disques de turbines doivent répondre a un cahier des charges assez sévére en
termes de résistance a l'endommagement et de stabilité thermique a tres haute
température. Les températures de services dans certaines zones des disques peuvent en
effet dépasser les 650°C (Sims et al. 1987 et Reed 2006). Les superalliages a base de nickel
ont spécifiquement été développés pour ce type d'application. Parmi les alliages les plus
utilisés pour ces applications se trouvent les alliages Inconel 718, Waspaloy (Reed 2007) et
PER®72, équivalent a Udimet®720 (Sims et al. 1987). Ce travail de theése porte
principalement sur ce dernier alliage.

L'amélioration des propriétés de ces alliages a fait I'objet de nombreuses études, I'enjeu
majeur étant d’'une part d’accroitre la longévité des pieces et d’optimiser le rendement
énergétique des moteurs notamment en augmentant les températures de fonctionnement.

La premiére voie exploitée est celle de la modification de la composition chimique, qui
par ailleurs a mené a la mise en place d’un nouveau mode d’élaboration, la métallurgie des
poudres. Cette derniere a permis le développement, en France, de nuances fortement alliées
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tels que I'alliage N18 (Ducrocq 1988) ou plus récemment |’alliage SMO43 ou N19 (Guédou et
al. 2008) et, aux Etats-Unis, de la famille des alliages René® par General Electric (Brevet
Krueger et al. 1988).

Cette premiere voie a été largement explorée en termes d’éléments d’alliage et plages
de composition chimique. Une voie alternative consiste en [|‘optimisation de Ia
microstructure des nuances existantes. Celle-ci recouvre |'utilisation des traitements
thermiques pour contréler la taille des grains ou encore la mise en place de traitements
thermomeécaniques afin de modifier la nature et le réseau des joints de grains. Cette
derniéere voie est appelée ingénierie de joints de grains.

Plusieurs études apparentées a l'ingénierie de joints de grains rapportent que cette
technique permet I'amélioration de certaines propriétés (fatigue, fluage, résistance a la
corrosion etc.) de nombreux matériaux métalliques de structure cubique a faces centrées
(Gao et al. 2005, Lehockey et Palumbo 1997, Tan et al. 2007 et Randle 2004). Dans la plupart
des cas, les joints spéciaux a favoriser sont ceux produits par le maclage thermique. Le lien
entre les traitements thermomécaniques appliqués dans le cadre de I'ingénierie de joints de
grains et le maclage thermique n’est toutefois pas trés bien explicité étant donné I'absence
aujourd’hui dans la littérature de consensus autour de I’explication du phénoméne du
maclage thermique. Par ailleurs a notre connaissance, la déformation a chaud, seul mode de
déformation possible pour les matériaux étudiés dans ce travail, n’a jamais été employée
dans le contexte de l'ingénierie de joints de grains.

L'objectif de ce travail de thése est d'évaluer la possibilité de moduler la densité de
macles dans les superalliages base Ni mis en forme a chaud, tout en maitrisant la taille de
grains. Pour cela, les mécanismes d'évolution microstructurale et leur effet sur la quantité
des macles produites seront identifiés. Ce travail porte principalement sur |'alliage PER72,
mais le cas de l'alliage N19 sera également abordé dans une partie exploratoire.

B Enoncé du plan du mémoire

Dans le cadre de I'étude bibliographique que nous présentons en chapitre I, nous
nous intéressons d’abord aux principes de l'ingénierie de joints de grains et a sa mise en
ceuvre. Ensuite nous décrivons les différents mécanismes d’évolution microstructurale
pouvant intervenir dans les superalliages a base de nickel au cours de la déformation a
chaud et au cours de traitements thermiques.

Les moyens expérimentaux et les techniques de caractérisation mis en ceuvre sont
présentés dans le chapitre Il. Nous donnons également dans ce chapitre une description plus
détaillée des deux nuances d’alliage étudiées.

Dans les chapitres Il et IV nous exposons les différents résultats obtenus sur le
PER®72 déformé par torsion en conditions respectivement mono- et multipasses. Ces
résultats sont analysés dans le but d’identifier les mécanismes activés lors des traitements
thermomeécaniques et intervenant dans la modification de la microstructure.
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Enfin, dans le chapitre V nous examinons a titre exploratoire I'influence du mode
déformation, en appliquant des traitements thermomécaniques par compression, et celle de
la nature de l'alliage en étudiant les évolutions microstructurales du I'alliage N19.

Les principales définitions, nécessaires a la compréhension de ce mémoire, sont
groupées dans le glossaire qui se trouve a la fin de ce document.
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Chapitrel Etude Bibliographique

Notre étude bibliographique s’articule autour de trois grands axes. D’abord, nous
nous intéressons a l'ingénierie de joints de grains (1JG), aussi connue sous le nom de Grain
Boundary Engineering (GBE). Nous en définissons le principe et nous rapportons les
principaux résultats d’études apparentées a I'lJG. La deuxiéme partie est consacrée au
maclage thermique qui se présente comme une voie pour I'llG. Et finalement dans la
derniére partie, nous exposons les différentes évolutions microstructurales possibles lors de
traitements thermomécaniques a chaud d’alliages biphasés, 'objectif étant de fournir les
bases nécessaires a la compréhension et I'analyse des résultats présentés en chapitres Ill, IV
etV.

1.1 Joints de grain

Nous introduisons dans ce paragraphe les notions cristallographiques reliées aux
joints de grains que nous utiliserons dans la suite de I'étude.

Le joint de grains, tel que défini par Priester (2006), est I'interface entre deux cristaux
(1) et (1) de méme nature (fig I-1).

D’un point de vue géométrique, un joint de grains possede 9 degrés de liberté :

e La transformation permettant de convertir les coordonnées d’un vecteur du
cristal (1) en celles de son homologue dans le cristal (Il) (6 degrés)
o Rotation R (3 degrés)
= Axe (2 degrés)
= Angle (1 degrés)
o Translation rigide
=  Vecteur (3 degrés)
e L'emplacement du plan de l'interface (3 degrés)
o Orientation : normale au plan (2 degrés)
o Position (1 degrés) : I'orientation seule du plan du joint de grains de le
définit pas de maniére unique, comme illustré par la figure I-1,

Néanmoins, 5 parameétres uniquement sont macroscopiques et constituent des
variables thermodynamiques : la rotation du réseau et I'orientation du plan d’interface. C'est
ce qui définit la structure du joint de grains.
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1.1.1 Désorientation

La matrice de rotation R, définie dans le paragraphe précédent, peut étre exprimée
en fonction de I'angle 6 et de I'axe de rotation [uvw] comme suit :

1 0 0 tf  tit, tits (1-1)
R=cos¢9<0 1 0>+(1—c059) trt;  t3 tyts

0 0 1 tat; tat, t3

0 —t; ¢t
+ sin @ ( t3 0 —t1>

—t, t; 0

Cristal (1) Cristal (I1)

Joint de grain

Plans de joint de grains ayant la méme normale mais des positions différentes

Figure I-1: Représentation 2D d’un joint de grains pour une structure cubique
simple

avec ty, t; et tzles composantes du vecteur unitaire de I'axe de rotation.

ty 1 u (1-2)
t =
(;) m(l‘;)

La rotation qui permet de transformer un cristal en un autre n’est pas unique. En
effet, par exemple, dans le systéeme cubique R a 1152 (24 x 24 x 2) équivalents par symétrie.
Parmi les représentants de R, la rotation dont I'angle est le plus faible donne au joint de
grains son angle 6 de désorientation.
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Plan de symétrie entre les deux
réseaux cristallographies

% d
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Figure 1-2 : Joints de torsion (a) et joints de flexion (b-c) [Gottstein et Shvindlerman
1999]

Si I'on considére le mode de représentation : axe et angle de rotation, deux types de
joints particuliers peuvent étre définis (Gottstein et Shvindlerman 1999) :

1- Joint de torsion: le plan du joint de grains est perpendiculaire a I’axe de rotation
(fig. 1-2 (a)). Le plan du joint est alors déterminé de maniere unique.

2- Joint de flexion: le plan du joint de grains est paralléle a I’axe de rotation. Pour un
axe de rotation donné plusieurs plans de joints de grains satisfont cette condition.
Quand le plan du joint est un plan de symétrie on parle de joint symétrique (fig. I-
2 (c)). Sinon il s’agit d’un joint asymétrique (fig. I-2 (b)).

Outre la représentation en axe et angle de rotation, la désorientation peut aussi étre
décrite par : les angles d’Euler, le vecteur de Rodrigues, les quaternions etc. (Priester 2006).

Par ailleurs, a chaque désorientation entre deux réseaux cristallographiques
correspond un certain degré de coincidence entre les noeuds des deux réseaux. Ce degré de
coincidence constitue également une maniere de représenter la désorientation.

La périodicité du réseau cristallographique est rompue au niveau du joint de grains.
Dans cette zone de désordre, on parle de volume libre qui correspond a I'espacement entre
les positions atomiques dans les deux grains adjacents. Dans le cas des structures cubiques a
faces centrées par exemple cette distance est supérieure ou égale a la distance
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interatomique minimale. Le volume libre dépend de la désorientation et de |'orientation du
plan du joint de grains.

1.1.2 Propriétés des joints de grains

1.1.2.1 Energie des joints de grains

La présence d’un joint de grains dans un bicristal augmente I'enthalpie libre en
comparaison avec un monocristal (Priester (2006)). Cet apport d’énergie dépend entre
autres des 5 degrés de liberté macroscopiques définis précédemment. D’aprés Read et
Shockley (1950), quand l'angle de désorientation est suffisamment faible, I'énergie
d’interface yg est uniquement fonction de I'angle 8 défini plus haut (voir éq. I-3). Un joint
associé a une faible désorientation peut se décrire entierement par une série de dislocations
coin ayant un certain espacement d (fig. I-3), ce qui méne a :

ub b (1-3)

0(Ln— — LnB)

Yo = 4n(1—v) 7

ou u est le module de cisaillement, v est le coefficient de poisson, b est le vecteur de Burgers
ety est le rayon de coeur des dislocations. Globalement, dans les cas ou I'approximation des
angles faibles est valide, I'énergie du joint croit quand I'angle de désorientation augmente.

— - A v

Figure 1-3: Joint symétrique de flexion de faible désorientation selon Read et
Shockley [Priester 2006]

L'expression -3, reste applicable tant qu’il est possible de trouver un espacement
entre les dislocations qui soit admissible d’un point de vue cristallographique. Car en se
référant a la figure I-3, il est clair que quand d diminue 6 augmente selon la loi I-4.

|| (1-4)

Read a fixé 68 maximal a 15°. C'est la frontiere communément reconnue entre joints
de faible et forte désorientation. Les joints de faible désorientation sont également appelés
sous-joints.
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1.1.2.2 Mobilité des joints de grains et forces motrices

Dans une microstructure, les joints de grains peuvent étre amenés a migrer sous
I'effet de différentes forces motrices. Voici les principales sources d’énergies parmi celles
citées par Gottstein et Shvindlerman (1999),

1. Energie de déformation ou densité de dislocations, dont la différence de part
et d’autre du joint produit la force motrice pour la migration de celui-ci. Le
joint migre du grain le moins déformé vers le grain qui présente la densité de
dislocation la plus élevée, de fagon a minimiser I'énergie totale du systeme

2. Energie du joint de grains : I'énergie d’interface et la courbure produisent une
force motrice visant a minimiser la surface du joint en se rapprochant de la
configuration plane

3. Différence d’énergie élastique entre les deux grains adjacents dues a la micro-

ségrégation chimique

L’aptitude du joint de grains a convertir une force motrice en déplacement ou vitesse
est appelée mobilité. La vitesse de migration v d’un joint de grains est le produit de la force
motrice F et de la mobilité m. (v = mF)

1E-10
r -
1E-11 4 T T L R
3 ‘_I-‘
[ -
* g EE
E1E-12-E ":"-..-..,I---"
= F o
B oy
'E1E-1:3-- @ Y ELL
i ] D{:l .----III
[ o .-_-.:'.EF Temperatura, “C
g I|E.-|4_.E 1 o J50 Hel &
4 o # 350 Current
2 gd 0 300 Fel 5
1E<15 + a & 300 Cumant
o o 400 el 5
# 400 Cumant
1E-16
1] 5 m 15 20 25
Mizorientation (deg)

Figure I-4 : Effet de la température et de I’angle de désorientation sur la mobilité

des sous-joints dans un monocristal d’Al-0.05% Si [Huang et al. 2000] . La référence « Ref

5 » correspond a [Huang et Humphreys 2000]
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Figure |I-5 : Effet de la température et de I'angle de désorientation sur la mobilité
des joints de forte désorientation dans I’Al pur [Molodov et al. 1995]

La mobilité est sensible aux parameétres thermodynamiques, notamment Ia
température et aux caractéristiques intrinseques du joint de grains qui elles méme
dépendent de ses 5 degrés de liberté (Humphreys et Hatherly 2004, chapitre 5). La mesure
expérimentale de la mobilité est assez délicate. Pour pouvoir la déduire de la vitesse de
migration il faut garantir d’une part la constance de la force motrice et d’autre part prendre
en compte |'existence d’'impuretés susceptibles d’altérer considérablement la migration des
joints. De ce fait, actuellement, la connaissance de ce parameétre est limitée. Nous disposons
tout-de-méme de quelques informations, comme celles données par la figure I-4 qui
affirment que la mobilité augmente avec I'angle de désorientation dans le cas des sous-
joints. De maniére générale, les joints de grains de forte désorientation sont plus mobiles
gue les joints de faible désorientation.

Cependant I'angle de désorientation n’explique pas, a lui seul, les variations de
mobilité dans les joints de forte désorientation, comme le montre la figure I-5. Les 4 autres
parameétres macroscopiques décrivant la désorientation influe également sur la mobilité.

1.1.3 Joints coincidents et Coincidence Site Lattice

Le degré de coincidence entre deux grains adjacents est un moyen de caractériser la
désorientation entre les cristaux adjacents. La premiere utilisation de ce parameétre pour
décrire le joint remonte aux travaux de Kronberg et Wilson (1949). Ces derniers ont
constaté, en étudiant les textures de recristallisation secondaire dans le cuivre, que
I'orientation des germes n’était pas aléatoire. En effet, certaines désorientations,
relativement aux grains parents, sont privilégiées au cours de la recristallisation. Afin de les
exprimer, il a utilisé deux types de représentions (1) I'expression classique : angle et axe
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rotation (2) un modele moins courant : degré de coincidence des deux grains (cristaux)
adjacents séparés par le joint de grains.

Ce modele, purement cristallographique, a ensuite été repris et formalisé par
Brandon et al. (1964), Brandon (1966) et Ranganathan (1966). Le nom attribué au réseau de
coincidence constitué par les nceuds communs aux deux réseaux adjacents est CSL, pour
« Coincidence Site Lattice ».

Le degré de coincidence, noté 2, est le rapport du volume de la maille de coincidence
CSL (éq. I-5), (en bleu dans la figure 1-6), sur le volume de la maille simple du cristal. Plus le
degré de coincidence est élevé plus X est faible.

Volume de la maille de coincidence (1-5)

" Volume de la maille élémentaire du cristal

Il peut aussi étre considéré comme l'inverse de la fraction de noceuds communs entre
les deux réseaux. En d’autres termes un 5 (cf. fig. I-6) par exemple correspond a une
désorientation telle qu’un nceud sur 5 a l'interface appartient aux réseaux des deux cristaux
voisins. Ce degré de coincidence peut se retrouver dans le joint de grain lorsqu’il est orienté
de maniére a contenir les sites communs comme illustré dans la fig. I-6.

Mailles simples

Joint de grains contenant les sites
communs

Maille du réseau
de coincidence CSL

Figure 1-6 : Exemple de CSL dans un réseau 2D. Sites des cristaux adjacents en rouge
et vert respectivement, noeuds communs en bleu

Ranganathan (1966) a établi la fonction qui permet, a partir d’une désorientation
cristallographique exprimée par un d’angle 6 et un axe [hkl] de rotation, de remonter au
degré de coincidence X dans le systeme cubique.

D’abord 6 est exprimé sous la forme :

0 = 2tan”! C/hZ + K2 +12) (1-6)

29



Chapitre | : Etude Bibliographique

de fagon a identifier x et y qui sont des entiers naturels correspondant aux coordonnées de
I’'un des sites communs dans le plan {hkl}. L’expression de X est alors :

2 =x%+y%(h* + k* + 1?) six? + y?(h? + k? + |?) est impair (1-7)

2= %[x2 + y2(h? + k? + [?)] sinon

Déchamps et al. (1987) ont trouvé un autre moyen d’identifier Z, ceci a partir de la
matrice de rotation R

1 - (1-8)
R = f[aij]i’j i,j=1,20u3

ou a;; sont des entiers naturels. Comme nous I'avons mentionné, R a plusieurs équivalents
selon le systéme de symétrie. Le représentant de R est choisi de telle facon que 2 soit
minimal.

Dans I'annexe A, nous utilisons les méthodes de Ranganathan (1966) et Déchamps et
al. (1987) pour identifier une désorientation 5 a partir de son angle et son axe de
désorientation.

Brandon (1966) s’est intéressé a |'application de ce formalisme aux polycristaux réels.
La présence de dislocations aux voisinages des joints de grains les dévie de leur configuration
idéale et complique la qualification des CSL. D’ou la nécessité de définir une tolérance
angulaire. Le critere de Brandon qui détermine la déviation maximale acceptable pour qu’un
joint de grains soit identifié en tant que CSL est :

X étant le degré de coincidence et 6,=15° étant inspiré des travaux de Read et Shockley
(1950).

Ainsi, d’apres ce critére, les joints de faibles de désorientations (<15°) sont des Z1.
Par ailleurs les parois de macles cohérentes, c’est-a-dire celles ayant comme plan un des
plans denses du réseau cubique a face centrées, auxquelles nous consacrons une partie de
cette étude bibliographique, sont un cas particulier de joints X3 étant donné qu’un nceuds
sur 3 est commun au deux réseaux cristallographiques de trouvant de part et d’autre de la
paroi de macle.

Nous notons qu’exprimer un joint de grains en CSL ne permet pas de l'identifier de
maniere déterministe. En effet, aucune information n’est fournie sur I'orientation de son
plan. La désorientation ne constitue que 3 des 5 degrés de liberté qui décrivent un joint.

Les CSL ont suscité beaucoup d’intérét dans la littérature. Ce formalisme fournit
incontestablement un outil trés pratique permettant de décrire la nature des joints de grains
tenant compte des symétries, notamment dans le systeme cubique. L’identification des
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joints ayant des propriétés spéciales parmi les CSL, en revanche, a fait 'objet de multiples
controverses. Ceci sera discuté plus tard.

Dans la suite, nous appelons pour la simplicité un joint caractérisé par un degré de
coincidence ZA un joint ZA.

1.1.4 Macle cohérente ou incohérente

Comme nous I'avons mentionné dans un réseau cubique a faces centrées (CFC), une
paroi de macle cohérente est un joint 23 particulier dont le plan est dense {111}. La paroi de
macle constitue un plan miroir dans la séquence d’empilement ABCABCABC des plans {111}
qui devient ABCABACBAC (cf. fig. I-7). Nous expliquerons les processus de leur formation
dans la section I-3 de ce chapitre. Tout joint 23, ayant un plan de joint autre que {111} est
une macle incohérente, le plan du joint n’est plus alors un plan miroir.

Plan miroir = paroi de macle

OPFPEOPFPEEFONER

Figure I-7 : Macle cohérente dans un réseau CFC
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Figure 1-8: Macles cohérentes et incohérentes dans le PER®72 (Etat initial +
traitement supersolvus a 1160° de 30’) Microcopie électronique a balayage — Electrons
rétrodiffusés.

Dans la pratique, quand la macle traverse le grain, elle présente souvent deux parois
cohérentes (cf. fig. I-8). Cependant de nombreuses observations montrent des macles qui
« s’arrétent » au milieu du grain. Par conséquent, l'interface grain parent/macle présente, en
plus des parois cohérentes, des portions de joint souvent sous forme de marches
correspondant a des plans différents des plans {111}. Ces portions de joints sont des macles
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incohérentes. Dans le contexte de I'lJG, il est important de distinguer les 23 cohérents des
incohérents comme le souligne Randle (2004). Bien qu’elles décrivent la méme
désorientation, leurs propriétés sont assez différentes, surtout du point de vue énergie et
mobilité. Les macles incohérentes sont, en effet, plus énergétiques et plus mobiles que les
cohérentes (Priester 2006 et Randle 2004).

1.1.5 Multi-maclage

Dans un cristal cubique a faces centrées, il existe physiquement quatre axes
équivalents a l'orientation [111] ([111],[111],[111] et [111]) et autant de désorientations
73 différentes (60° autour de I'un des axes équivalent a [111]). Supposons qu’un grain A soit
en relation 33 a la fois avec un 1% grain B et un 2°™ grain C. Nous appellerons ces deux
désorientations 23, et 235c respectivement. Au niveau du point triple formé par A, B et C,

deux cas de figure se présentent lors de la rencontre des grains Bet C:

1. L'axe de rotation est le méme pour les deux désorientations 23,5 et 23pc: B et
C ont alors la méme orientation. En d’autres termes, le degré de coincidence
désorientation entre C et B est Z1. Si ces macles sont cohérentes, les parois A-
B et A-C sont alors paralleles et dans ce cas il n’y aurait pas de point triple.

2. Les axes de rotation sont différents (fig. I-9)

- AetBont1site sur 3 encommun

- AetCont1site sur 3 encommun

= B et C ont 1 site sur 9 (3 X 3) en commun. lls ont alors un degré de
coincidence de $9= 53°.

Ainsi de maniere itérative, comme expliqué par Wang et Guo (2007), des joints issus
de multimaclage sont formés en obéissant a la loi :

33" +33™ —33™™M gy 33/"™! (1-10)

Cette équation est en fait un cas particulier de la formule plus générale :

N1+ IN; —3(N1 x Ny) ou (N1 / N») si N; est multiple de N, (1-11)
29
N p / Be
23/.\3 $\' B N )
¢
A é'_ 23AC

Figure I-9 : Processus de maclage multiple — joints 23 en rouge, joint 29 en vert.
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Song et al. (2007) ainsi que Randle (2004), stipulent que quand deux joints issus du

n+1l

multimaclage 23" et 33" se rencontrent, selon le principe de la minimisation de I'énergie la

probabilité que le joint formé au point triple soit un 23 est plus élevée que pour un £3 2",

Ceci pourrait donc constituer en soit un mécanisme de formation de 23.

1.2 Ingénierie de joints de grains

1.2.1 Introduction du concept

Les joints de grains d’'une méme microstructure n’ont pas tous le méme niveau de
résistance a lI'endommagement. Ceci est di a leurs différences de caractéristiques
(désorientation, orientation du plan, morphologie etc.). Tel est le constat fait par Watanabe
(1984) qui a eu l'idée de contrbler les microstructures de matériaux métalliques et
céramiques polycristallins en modifiant la structure de leurs joints de grains. Son objectif
était d’améliorer la ductilité en réduisant 'endommagement par fissuration. Il s’est basé sur
ce qui avait été rapporté dans la littérature pour affirmer que les joints de grains de faibles
désorientations et les joints de coincidence, qu’il qualifie de spéciaux, résistent mieux a
I'amorcage et a la propagation de fissures que le reste des joints: les joints de fortes
désorientations, dits généraux.

En effet, se référant a I'expression de I'énergie de formation de fissure (cf. éq. I-12 et
fig. 1-10) établie par Inman et Tipler (1963) et Hondros (1974) :

Y *=2Ys— Vb (1-12)
ou:
e Y, estl'énergie de surface
. ¥ est I’énergie du joint de grains préexistant qui, d’aprés Goodhew (1980) et

Aust (1981), dépend fortement des caractéristiques du joint de grains. Il est clair que
I’apparition de fissures intergranulaires est d’autant plus facile que yy, est élevée.

Goodhew (1980) et Aust (1981) ont également montré que les joints généraux ont
une énergie ¥, plus élevée comparés aux joints spéciaux.
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Vs
Yb Vs

Figure 1-10: Apparition d’une fissure intergranulaire correspondant au bilan
énergétique de I’équation I-12

De nombreux résultats expérimentaux (Brosse et al. 1981, Kurishita et al. 1983a-b,
Liu et Shen 1982-3)) rapportés par Watanabe (1984) valident son hypothése, notamment
une série d’études sur des bicristaux (ferrite, niobium, cuivre et alliage de cuivre,
molybdéne, tungsténe, aluminium, zinc, magnésium, aciers inoxydables etc.), qui prouvent
qgue, les phénomenes responsables de 'endommagement, tels que la ségrégation chimique
et le glissement aux joints de grains, apparaissent moins souvent dans les joints spéciaux.

Watanabe (1984) a clairement établi que, dans de nombreux matériaux, les joints
spéciaux résistent mieux a 'endommagement que les joints généraux. La figure I-11 illustre
le fait que plus les joints sont proches d’une désorientation de faible Z plus ils résistent au
fluage. En revanche, tres peu d’informations sont fournies dans ce travail sur les techniques
qui permettent de modifier la distribution de la nature des joints de grains le GBCD, (Grain
Boundary Character Distribution) de facon a augmenter la fraction de ces joints spéciaux.
Seuls quelques traitements thermiques et thermomécaniques ont été mentionnés. Les
mécanismes impliqués ne sont pas du tout évoqués.

Les joints décrits par Watanabe sont bien spéciaux du point de vue de leur
comportement, mais il est tres délicat d’établir un lien avec leurs propriétés intrinséques
notamment leur énergie car celle-ci dépend des 5 parameétres (Priester 2006, Gottstein
1999). Le travail de Watanabe est a I'origine du développement de nombreuses études dans
les deux derniéres décennies, dont la n6tre. Nous parcourrons dans la suite les résultats de
celles qui nous semblent pertinentes pour le contexte de notre sujet de recherche.
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Figure I-11: Quantité de glissement des joints de grains en fonction de leur
déviation par rapport au joint coincident le plus proche (2<21). La déviation est pondérée
par la tolérance A6, calculée d’aprés le critéere de Brandon [Kokawa et al. 1981]. Les
EBGD’s (Extrinsic grain boundary dislocations) sont les dislocations qui s’empilent sur le
joints de grains ; elles ont été observés sur les joints spéciaux

1.2.2 Quels sont les joints spéciaux ?

Si I'on se base sur le raisonnement fait par Watanabe, c’est-a-dire la résistance du
joint dépend de son énergie, on note que le degré élevé de coincidence ne garantit en aucun
cas le faible niveau d’énergie. Les contre-exemples sont nombreux dans la littérature, et
illustrés par exemple par figure I-12 qui montre que :

e 23 aune énergie trés proche de celle de 21

o ["énergie d’un 211 peut passer du simple au double quand le plan du joint
change, et méme multiplié par 10 pour un 23 dans le plan {112} au lieu du
{111}

e 29 peut étre plus énergétique qu’un 211
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Figure I-12 : Energie des joints de grains de flexion symétriques de I'aluminium en
fonction de I'angle de désorientation 0 autour de I’axe <110> [Hasson et al. 1972]

Inversement, parmi ceux qui défendent le caractere « spécial » des joints de faible Z,
Chalmers et Gleiter (1971) suggérent que peu importe ou le plan d’un joint de flexion de
faible ¥ se place, la disposition des atomes (sites) aura de toute facon une certaine
périodicité (cf. fig. I-13). Et cela suffit pour que le joint ait de meilleures propriétés qu’un
joint général. Ensuite et afin d’étendre leur théorie aux joints asymétriques, ils supposent
gu’ils sont en fait un assemblage de segments de joints de flexion. Randle (2004) prend le
cas de la macle incohérente et affirme que vu l'indice élevé de coincidence, le volume libre
est plus faible que dans le cas d’un joint général.

De maniere générale, en ce qui concerne le bilan énergétique des joints en fonction
de leur degré de coincidence, tel que défini par le modele de CSL, hormis quelques études
sur des bicristaux ou le plan du joint est trés bien connu, rien ne permet de relier de maniere
biunivoque propriétés spéciales et joints de faible 2.

Cela n’a pas empéché la majeure partie des investigations apparentées a I'lJG, de
chercher a modifier les distributions des populations de joints de grains de facon a
augmenter la proportion des joints de faible . Nous discuterons de cela en détail dans la
suite.

Plus récemment, les études 1JG se sont focalisées sur les seuls joints de forte
coincidence, selon Kim et al. (2005), qui ont clairement de meilleures propriétés en
comparaison avec le commun des joints de grains : les macles (23) et les joints issus du multi-
maclage (23").
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Figure 1-13 : Périodicité dans un joint de faible £ dont le plan n’est pas dans la
position assurant une bonne coincidence [Chalmers et Gleiter (1971)]

D’autres travaux, encore plus récents, ont développé des techniques (Saylor et al.
(2004)) donnant accés a une caractérisation compléte des joints de grains (5 parameétres)
pour s’assurer que non seulement les joints sont de faible £ mais de plus les plans des joints
sont orientés de fagon a contenir un maximum de sites communs (Gruber et al. (2005) et
Dillon et Rohrer (2009)).

.2.3 Revue d’études d’lJG

Le travail de Watanabe, précurseur dans le domaine de I'lJG, est le point de départ de
centaines de publications. Nous rapportons dans les tableaux I-1 et I-2 les résultats de
certaines études apparentées a I'lJG.
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Tableau I-1 : Tableau récapitulatif d’études 1JG [d’aprés Randle (2004)]

Matériau Référence Propriété Nature des Modification du
améliorée traitements GBCD
appliqués
INCONEL Thaveeprungsriporn | Fluage Traitements Fréquence en
600 et Was (1997) thermomeécaniques | nombre de
Alliage Ni- multipasses joints spéciaux
Fe-Cr Faible €/cycle 2 a obtenue
5% % 23" =2-> 26
Traitements % 2<49=16 -
thermiques 34
intermédiaires
longs:11a20ha
900-1200°C.
INCONEL Lin et al. (1995) Corrosion Traitements Fréguences en
600 intergranulaire | thermomécaniques | nombre de
multipasses joints spéciaux
g/cycle faible a obtenues
moyen 5a30%.RX | %23=23 555
déclenchée % $<29 = 37 >
Traitements 68
thermiques
intermédiaires
courts : 2 a 10 min
a 1000°C
ME3 Gao et al. (2005) Fatigue a Traitements Fraction en
superalliage I’'ambiante et | thermomécaniques | longueur de
a base de Ni a haute multipasses joints spéciaux
élaboré par température g/cycle moyen 10% obtenue
voie de o
. % 2<29 de 36 =
métallurgie Traitement 57
des poudres. thermique
Matériau intermédiaire
|n|t|a| court : 30 min é
obtenu 1000-1170°C
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apres
traitement
supersolvus

+Traitement de
vieillissement a
760-850°C

Nickel Lehockey et | Fluage Traitements Fréquences en
Palumbo (1997) thermomeécaniques | nombre de
a une seule passe joints spéciaux
£ élevé 60% obtenues
Traitements %23de2-30
thermiques courts : a47
1 3 15 min a 950- % 2<29 de 13 >
1150°C 45 a 66
INCONEL Tan et al. (2007) Stabilité de la | Traitements Fraction de
617 microstructure | thermomécaniques | joints spéciaux
superalliage pendant les | multipasses obtenue
a base de Ni traitements g/cycle faible a % Z3 de 11 49
mais apres thermiques movyen 5,9 et 13%.
mise en
solution, Traitements
monophasé thermiques
intermédiaires de
durée moyenne :
15390 min a
1100°C
INCOLOY Tan et al. (2006) Résistance a | Traitements Fréguence en
800H alliage I'oxidation thermomécaniques | nombre de
Fe-Ni-Cr a une seule passe joints spéciaux

€ faible 7%

Traitement
thermique de
durée moyenne :
90 min a 1050°C

obtenue

% 23 de 36 59

Les approches et les objectifs des travaux cités ci-dessus sont assez différents. Les

points de discordance que nous avons recensés sont les suivants :

.2.3.1

Définition de joints spéciaux

L'incertitude quant a la définition des joints spéciaux a été soulevée par la plupart

des études. C’'est ce qui explique que le critére retenu differe d’'une étude a I'autre. A titre
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illustratif, nous présentons en figure 1-14 une répartition schématique des joints de grains
dans un matériau cubique a faces centrées donné, les investigations ont cherché a controler
une ou plusieurs familles de joints de grains. Cette répartition varie (1) d’'un matériau a
I'autre et (2) en fonction du traitement thermomécanique ou thermique subi pour un
matériau donné.

<29

M Autres ¥<29
I

M 13 (cohérent}

M 33 (incohérent}

m39

u 327

33", n>3

B Joints généraux

Figure 1-14 : lllustration schématique de la distribution de la nature des joints de
grains

Les études les moins récentes, années 90, ont choisi le critére des joints de faibles X,
fixant le maximum a 29. Cette valeur ne s’appuie pas sur une explication physique ou
cristallographique. Les résultats montrent que souvent I'augmentation de la fraction des
joints de faible Z est portée par la formation de joints issus de maclage, que ce soit tout
simplement les 23 ou bien les 23", notamment dans les matériaux de faible énergie de
défauts d'empilement*. Pour ce qui concerne les matériaux avec une énergie de défaut
d’empilement élevée, comme I'aluminium et ses alliages, c’est la proportion de sous-joints
ou Z1 qui augmentent.

Avec la mise en évidence du maclage multiple dans certains matériaux comme le
cuivre (jusqu’a £3°), les études apparentées a I'ingénierie de joints de grains d’intéressent
désormais plutét a ce type de joints. Par ailleurs, compte tenu de I'écart important entre les
macles cohérentes et incohérentes en termes de mobilité, la distinction entre les deux
populations de joints de macles est faite.

«
Nous expliguons comment ce parametre influe sur I’évolution de la microstructure dans la section I-4
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Schlegel et al. (2009) ont mis en évidence les limites de ces caractérisations pour le
cuivre. En effet, bien que leurs microstructures créées via des traitements
thermomeécaniques multipasses et monopasses soient similaires d’un point de vue de leur
distribution de joints spéciaux, les évolutions au cours de recuits sont trés différentes. Les
microstructures issues de traitements multipasses résistent beaucoup plus a I'apparition de
la croissance anormale de grains (fig. I-15).

0GBE [IllE
1GBE
2GBE
3GBE
4GBE
CP
00 01 02 03 04 05 0 p—
Fraction des joints 8$hat900C |

Figure I-15 : Evolution de microstructures proches en termes de GBCD au cours de
recuits. CP: traitement thermomécanique monopasse 4GBE: traitement
thermomeécaniques 4 passes. Croissance anormale de grains dans les états CP [Schlegel et
al. 2009]

1.2.3.2 Moyens utilisés pour modifier la distribution des joints de grains

Les traitements appliqués pour modifier la distribution des joints de grains sont assez
variés. Dans la plupart des cas, des traitements thermomécaniques mono ou multipasses
sont utilisés suivi ou non de recuits. Les durées des recuits varient également (de quelques
minutes a plusieurs heures). Les effets des traitements thermiques ont également été
examinés. Enfin, le niveau de déformation est calibré de telle maniere que la recristallisation
statique soit déclenchée ou non pendant le recuit. Néanmoins, Randle (2004) a écarté la
recristallisation comme moyen de faire de I'lJG. En effet, elle va a I'encontre du principe
méme de I'lJG. La recristallisation a tendance a « randomiser » la microstructure. Dans le cas
de traitements multipasses, elle risque d’effacer les joints spéciaux créés lors des cycles
précédents. Pour Randle (2004), certains parlent abusivement de traitements d’lJG par voie
de recristallisation (tab. I-1) pour désigner les traitements thermomécaniques ayant des
niveaux de déformation élevés.

1.2.3.3 Caractérisation de la microstructure

Afin d’évaluer les proportions des différentes populations de joints de grains, des
mesures d’orientations cristallographiques par EBSD (Electron Back Scattered Diffraction)
ont été réalisées sur des surfaces représentatives. Les joints spéciaux sont quantifiés de
plusieurs maniéres : fraction en longueur, fréguence en nombre, densité surfacique, nombre
d’interceptions dans une direction donnée, degré de percolation du réseau des joints
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généraux, nombre de joints spéciaux par point triple. Ceci rend les comparaisons entre les
résultats assez compliquées, d’autant plus que la définition de joints spéciaux quantifiés
change. La encore il est difficile de définir ce qui est pertinent pour d’'une propriété donnée
gue I'on cherche a optimiser (par exemple la résistance a I'endommagement), ce qui reste le
principal objectif de I'lJG.

Malgré toutes ces différences, les études 1JG se rejoignent sur un certain nombre
d’aspects :

1. Les matériaux étudiés sont de structure CFC.

2. Quel que soit le critére choisi et quelle que soit la méthode de quantification,
I'augmentation de la proportion de joints spéciaux améliore certaines
propriétés du matériau. En effet, toutes les propriétés présentées dans les
tableaux I-1 et I-2 ont été améliorées. A titre d’exemple, Lehockey et Palumbo
(1997) montrent que les joints spéciaux résistent beaucoup plus que les joints
généraux a l'apparition de cavitation au cours des essais de fluage (fig. 1-16).
L'lJG est incontestablement une technique prometteuse d’optimisation de
matériaux polycristallins.

3. La déformation appliquée lors des traitements thermomécaniques est réalisée
a froid de telle facon que I'évolution de la microstructure se fasse
statiqguement pendant les recuits dans la majeure partie des cas. Les macles
dont nous parlons ici sont appelées des macles thermiques ou de recuit.

~l
(=]

| [ Total Observed Ml Cavitated |

o

B O
(=T =]

o

No. of Grain Boundaries

- N W
[~]

o o

£1-329 £>29
Grain Boundary Type

Figure I-16 : Fluage dans le nickel pur issu de I'lJG de Lehockey et Palumbo (1997)

1.3 Ingénierie de joints de grains par voie de maclage
thermique: mécanismes

Comme nous I'avons montré, dans le contexte de I'lJG, le maclage est un phénomeéne
important. Bien que la découverte du maclage soit bien antérieure a I'llG, le mécanisme de
la formation des macles cohérentes n’est pas tout a fait résolu. Plusieurs modeéles physiques
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ont été exposés sans vraie validation. Avant les années 70, plusieurs théories physiques
expliqguant les mécanismes de formation des macles ont été présentées (Carpenter et
Tamura 1926, Burke 1950, Fullman et Fisher 1951, Gleiter 1969). Des études plus récentes
ont tenté de confronter ces théories avec des observations directes (Pande et al. 1990,
Mahajan et al. 1997, Song et al. 2007, Cahoon et al. 2009, Li et al. 2009).

Ces théories peuvent étre classées en deux grands groupes :

1. Accident lors de la croissance de grains, Grain Growth Accident
2. Germination de macles a partir d’empilement de défauts (dislocations
partielles de Schokley) appelé également « pop out model »,

Ci-dessous on présente les deux théories principales, puis une troisieme plus récente
qui revisite la premiére théorie : I'accident de croissance.

1.3.1 Accident de croissance

Ce modéle atomistique proposé par Carpenter et Tamura (1926) et repris par Burke
(1950), Gleiter (1969) et Baro et Gleiter (1972), stipule que lorsqu’un joint de grains migre,
dans un réseau CFC, des atomes s’échappent du grain | qui rétrécit et s’empilent sur les
plans du grain Il qui croit au niveau de l'interface (fig. I-17). Puisque, le réseau CFC présente
3 configurations de plans denses possibles A, B et C, les atomes peuvent (a) s’empiler
correctement de fagon a garder le méme empilement de plans A, B et C, (b) former une
simple faute d’empilement ou (c) former une macle (ordre d’empilement inversé et
modification de I'orientation du grain). Ce modéle suppose que la surface des cristaux est
constituée de facettes orientées selon les plans denses.

L’expression de la probabilité p qu’un plan {111} soit un plan de macle cohérente est

la suivante :
-1
( oo ) (1-13)
Oz (Q - kTLnﬁ)
p=exp TkTe2h?
kTO'Z — AGO
Q — kTLnﬁ
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Figure I-17 : Structure de l'interface entre cristaux selon le modéle de Gleiter (1969)
avec:
- @ : énergie d’activation de la migration de joint de grains
-k : constante de Bolzmann

- T :température

- AG: force motrice pilotant la croissance de grain (AG = %5, AS étant I'énergie
moyenne des joints de grains et D étant le diamétre du grain)

- 0, : énergie de surface d’une macle cohérente

- h:espacement entre les plans {111}

- €:énergie de surface du nouveau plan {111}

En version simplifiée, c’est-a-dire en négligeant le terme kT devant Q I'expression de

p devient :

Q.1 1n (49 (-14)
_ kT kT
P =P\ rerpz

Qo,

La derniere expression (I-14) est celle utilisée par Baro et Gleiter (1972) pour
confronter leur modeéle avec les données expérimentales mesurées sur un alliage de Cu et Al

(fig.I-18) avec g, = 0,02120 J/m>.
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Figure 1-18 : Densité de macles en fonction de: (a) la taille de grain pour une
température fixée a 700°C et (b) la température pour une taille de grains fixée a 300 um
dans l'alliage Cu-Al (3%). Données expérimentales (Bdaro et Gleiter 1972) (cercles
représentant le nombre de macles par unité de surface) et théoriques selon I’équation 1-13
ou sa version simplifiée 1-14 (Li et al. 2006)

Le modeéle de l'accident de croissance de Gleiter (1969) est plutot cohérent car il
fournit a la fois une loi analytique compatible avec les données expérimentales en termes de
relation entre densité de macles et taille de grains tel qu’illustré dans la figure 1-18 (a) et une
explication physique du maclage confirmée ultérieurement par les observations in situ de
Song et al. 2007 fig. I-19.

En revanche, il n’est pas complet. En effet, certains aspects restent inexpliqués :
e La présence de front incohérent dans les macles qui ne traversent pas
entieérement le grain (fig I-8 et I-20(b))

e Les macles a double paroi: en effet, la probabilité définie par I'éq. 1-13 est
constante dans un grain donné, alors que souvent les macles cohérentes
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Apparition d’'une
macle pendant la
croissance de grain
paralléelement au
joint de grain

observées présentent une double paroi ce qui suggérerait que cette probabilité
augmente apres un premier accident de croissance.

Comme cela a été souligné par Li et al. (2006), I'approximation de Gleiter (1969) a
une certaine limite : (1) elle est rarement applicable car dans la majeure partie
des cas kT/Q est de I'ordre de 1/10 (2) la figure |-18 prouve que la version
simplifiée du modele de Gleiter (1969) ne rend pas compte de I'impact de la
température sur la formation de macles. Les données expérimentales obtenues
par Baro et Glieter (1972) ne sont pas compatibles avec courbe théorique
correspondant a I'équation I-14. Li et al. (2006) ont également démontré que si
I'on applique plutét la formule compléte du modele de Gleiter (éq. 1-13), avec
0,=0,0954 J/mz, on trouve une meilleure adéquation avec les données
expérimentales. Ils prouvent en l'occurrence que finalement la température
influe peu sur la formation de macles.

— Low-angle boundaries

w—— Random high-angle b ies
e L.3"boundaries

Figure I-19 : Observations in situ du maclage dans un alliage de Pb montrant la

formation de macles thermiques lors de la migration de joints de grains [Song et al. 2007]
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Figure 1-20 : Deux configurations possibles de macles décrites par (a) le modéle
d’accident de croissance (b) le modéle « pop out » (CT : macle cohérente Coherent Twin, IT
= macle incohérente Incoherent Twin)[Goodhew 1979]

1.3.2 Empilement de défauts « pop out model »

Aprées |'observation des premiers stades du maclage par Dash et Brown (1963) par
MET, un modeéle alternatif est proposé. La macle se formerait suite a I'empilement de
défauts (dislocations partielles s’alignent les unes sur les autres) sur une facette {111} d’un
joint de grains en mouvement, (fig. 1-21 Mahajan et al. (1997). La figure 1-21 (b) illustre
I'apparition d’'un défaut d’empilement (B au lieu de A sur la couche C du dessous) se
terminant de part et d’autre par deux dislocations partielles de Schockley. Ce défaut peut se
répéter dans les plans denses suivants générant ainsi une série de dislocations partielles
dont la juxtaposition les unes sur les autres entrainent le développement de la macle vers
I'intérieur du grain. Cette macle peut présenter des interfaces incohérentes. Les parameétres
influents selon ce modéle sont la force motrice pilotant la migration des joints de grain qui
résulte de la courbure des joints de grains, la présence de facettes {111} et la distance
parcouru par le joint de grains car plus la distance parcouru est importante plus la
probabilité de formation de dislocations partielles augmente. Par conséquent, d’apres ce
modele, la densité de macles augmente avec la taille de grains.

Meyers et Murr (1978) proposent la méme théorie mais selon leur modele le
mouvement de joint de grains ne serait plus nécessaire. Le moteur serait plutot la
minimisation de I'énergie totale du systeme par le biais du réarrangement des dislocations
partielles.

Le point fort de cette théorie est sa compatibilité avec les observations de macles
non traversantes et la structure en marches ou facettes des fronts incohérents. Par ailleurs,
un lien direct est établi entre le maclage et la faible énergie de défaut d’empilement. Plus
cette énergie est faible et plus la dissociation des dislocations en partielles de Schokley est
facile (section 1-4-1). En revanche, Il est tres difficile d’expliquer la formation de macles
paralléles aux joints de grains comme celle suggérées par Gleiter (1969) et observées par
Song et al. (2007). On ne peut donc pas alors concilier ce mécanisme avec 'accident de
croissance : le mécanisme proposé ici est distinct.
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Figure 1-21: Représentation du Modéle « pop out»: (a) joint de grains en
mouvement avec une facette {111} (b) empilement de défauts sur un plan {111} [Mahajan
et al. 1997]

1.3.3 Probabilité de maclage thermique

Pande et al. (1990) ont défini une nouvelle loi de probabilité de formation de macles.
Contrairement au modéle atomistique de Gleiter (1969) qui suppose que la densité de
macles dépend de la température et la taille de grain, pour Pande et al. (1990) la
dépendance a la température se manifeste uniquement a travers la dépendance a la taille de
grain.

Pande et al. (1990), a l'instar de Li et al. (2006), ont souligné la limite de la version
simplifiée du modele Gleiter (1969) (fig. I-18(b)) qui prévoit une variation de la densité de
macles en fonction de la température pour une taille de grain fixée alors que ce n’est pas le
cas des résultats expérimentaux. Le modele de Pande et al. (1990) coincide mieux avec les
données réelles (figure 1-22). Le postulat de départ est que le nombre AN de macles créées
guand la taille de grain croit de AD est simplement :

AN < AD F (-15)

F étant la force motrice entrainant le mouvement des joints de grains et donc le
grossissement des grains AD. Dans ce modeéle, cette force est supposée résulter de la
courbure d’ou I'équation I-16 qui est basé sur la loi de probabilité de maclage de I’équation I-
15.

p Dy D (1-16)
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avec:
D : taille de grain
D, : taille de grain critique en dessous de laquelle la probabilité du maclage est nulle

p : probabilité du maclage=nombre de joints de macles rencontrées dans une direction
donnée de la microstructure par unité de longueur

Do : constante proportionnelle au rapport de I'énergie d’un joint de grain général sur celle
d’un joint de macle

Les constantes po et Do dépendent de I'énergie du joint de grain y4 et celle du joint
de macle y;, K étant une constante de proportionnalité :
Yg (1-17)
PoDo = K—
Vi
Pande et al. (1990) supposent en effet que la force F est proportionnelle a y, et la
probabilité p a I'inverse de Yy, comme rapporté par Charnock et Nutting (1967).

La figure 1-22 suggere que la densité de macles passe d’abord par un maximum, au
niveau des petites tailles de grains, avant d’atteindre un régime ou la densité de macles
décroit lorsque la taille de grain augmente. Conformément aux modeéles d’accident de
croissance, dont celui de Gleiter (1969), le modéle de Pande et al. prévoit une distance
minimale que doit parcourir le joint de grains avant de provoquer la création une macle
thermique. Tant que cette distance n’est pas atteinte, en d’autres termes tant que tous les
grains n‘ont pas dépassé une certaine taille critique, la création de macles est limitée
guelque la soit la vitesse de migration du joints de grains.

10°
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a 101 & Hu and Smith
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TWIN DENSITY vs GRAIN SIZE RELATIONSHIP

Figure 1-22 : Confrontation du modeéle de Pande et al. avec de nombreuses données
expérimentales mesurées sur des alliages de Cu et le Ni pur [Pande et al. (1990)]
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Li et al. (2009) ont démontré que la déformation pouvait également constituer une
source supplémentaire d’énergie amplifiant la force motrice a travers des traitements
thermomeécaniques a une ou plusieurs passes. L'effet de la déformation a été mis en
évidence et surtout distingué de I'effet de la durée ou de la température du traitement
thermique. Cahoon et al. (2009) ont apporté des améliorations aux modeles de Gleiter
(1969) et Pande et al. (1990) en intégrant justement I'énergie engendrée par déformation a
froid. Aprés modification, I'équation |-16 devient :

p AG® D (1-18)

ou

AG® : force motrice pouvant étre exprimée sous la forme

AG® = (%8) (1+ As?) (1-19)

0 : énergie d’un joint général
s : déformation plastique

A : constante proche de 70 pour le Ni

Le modele généralisé de Cahoon et al. (2009), a été validé par de nombreux résultats
expérimentaux regroupant plusieurs matériaux. Cependant, la facon dont la déformation est
intégrée convient a la déformation a froid. En effet, c’est plutot le gradient de densité de
dislocations qui pilote le mouvement des joints de grains. Et la relation entre densité de
dislocation et déformation est plus complexe quand la déformation est appliquée a chaud.

1.3.4 Bilan des théories du maclage thermique

Le modele de Gleiter (1969) se basant sur la théorie de I'accident de croissance,
largement rapporté dans la littérature, est en adéquation avec les observations in-situ de
Song et al. (2007). De nombreux travaux plus récents, Pande et al (1990) et Cahoon et al.
(2009), proposent des modeéles phénoménologiques s’appuyant également sur I'accident de
croissance. Par ailleurs les théories alternatives remettent en cause ou complétent cette
théorie et expliguent notamment une formation de macles non traversantes en
intragranulaire (Meyers et al. (1977) et Mahajan et al. (1997)).

Pour ces raisons, dans notre analyse du maclage thermique dans les superalliages a
base de Ni, objet de cette étude, nous nous basons essentiellement sur le mécanisme de
I'accident de croissance tout en nous inspirant du modeéle phénoménologique de Pande et
al. (1990). Ce modele affirme que la densité de macles dépend uniquement de la taille de
grain qui intégre déja I'effet de la force motrice résultant de la courbure.
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Nous chercherons, dans le cadre de cette étude, de mettre en évidence I'effet de la
déformation a chaud que nous supposons différent de celui de la déformation plastique a
froid décrit par le modéle de Cahoon (2009) ; ceci en analysant les éventuels écarts entre le
modele de Pande et al. (1990) et nos résultats expérimentaux.

1.4 Phénomenes microstructuraux activés par la
déformation a chaud - Adaptation des techniques d’lJG
aux superalliages a base de Ni étudiés

Les alliages que nous étudions peuvent étre déformés a chaud uniquement, a une
température cependant inférieure au solvus des Yy’ primaires. Donc contrairement aux
études 1JG rapportées dans la littérature, les phases de déformation sont réalisées a la
méme température que les recuits. Ceci implique une possible évolution dynamique de la
microstructure. La croissance de grains et la recristallisation peuvent apparaitre pendant la
déformation et/ou au cours des recuits. Par ailleurs, la présence de la seconde phase durant
les traitements thermomécaniques conditionne considérablement le mouvement des joints
de grains. Ces deux facteurs compromettent I'application classique de I'lJG. Nous apportons
ci-dessous des éléments aidant a comprendre I'effet éventuel de la déformation a chaud et
de la présence de la seconde phase sur I’évolution de la microstructure.

1.4.1 Déformation a chaud et phénoménes dynamiques

Lorsqu’un matériau métallique est déformé a chaud, des processus d’adoucissement
sont déclenchés pendant la déformation (Humphreys et Hatherly 2004 chapitre 13) ce qui
diminue la contrainte d’écoulement et facilite la mise en forme (fig. I-23). Ceci est d’ailleurs
I'intérét principal de la déformation a chaud. Le réarrangement des dislocations varie selon
le niveau d’énergie de faute d’empilement yspp (Stacking Fault Energy). Cette énergie, liée
aux liaisons interatomiques (Humphreys et Hatherly 2004 chapitre 2), détermine jusqu’a
guel point les dislocations peuvent se dissocier en dislocations partielles de Shockley. Quand
ysrg est faible, le glissement dévié (cross slip), un des mécanismes responsables de la
restauration, est freiné.

On distingue alors deux familles de matériaux : de ysgy faible tel que le Cu et de y5rg
élevée tel que I’Al (Tableau I-3). Dans les matériaux a ysgy élevée, la restauration dynamique
se fait par le groupement des dislocations qui constituent des cellules ou sous-grains
délimités par des sous-joints de faible orientation et de faible mobilité dans un premier
temps. Ensuite plus I'écrouissage augmente plus la désorientation des sous-joints augmente.
Au-dela d’une certaine désorientation, les joints deviennent mobiles et les cellules se
transforment en nouveaux grains. C’est le principe de la recristallisation dynamique (DRX)
continue qui a été mis en évidence dans I'aluminium (Humphreys et Hatherly 2004 chapitre
13).
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Tableau I-2 : Valeurs de yg; [Humphreys et Hatherly (2004)]

Matériaux sdiive (YSFE
Ysrg réduite ( op < 1000)

Cu 4.7
Al 26

En ce qui concerne les matériaux a yspr faible ou moyenne, dont font partie les
superalliages a base de Ni, le mécanisme est différent. Au-dela d’une certaine déformation
critique, de nouveaux germes apparaissent souvent au niveau des joints de grains en
formant une structure en « chapelet » (Necklace) (fig. 1-24).

100
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True strain

Figure 1-23: Courbes rhéologiques d’'un acier (0.68%C) déformé a chaud en

compression a £ = 1.3 1073 s~ qui recristallise dynamiquement de maniére discontinue
[Humphreys et Hatherly 2004]

Le seuil de recristallisation dynamique, se situant quelque peu avant le pic de

contrainte (fig. I-23), dépend du parametre de Zener-Hollomon, Z :

Z = gexp (%) (1-20)

- @ : énergie d’activation de la migration de joint de grains
- T :température

- R:constante des gaz parfaits

- &:vitesse de déformation

Le seuil critique correspondant au niveau de déformation a partir duquel la
recristallisation dynamique se déclenche, décroit avec Z.
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Figure I-24 : Microstructure de DRX dans un superalliage a base de Ni, Nimonic 80A
(mis en solution) : figure de poéles inverses (a) de tous les grains (b) des germes [Poelt et al.
(2006)]

La force motrice de recristallisation, engendrée par le gradient de densité de
dislocation entre les grains recristallisés et non recristallisés, diminue trés vite a mesure que
les germes croissent du fait de la déformation qu’ils subissent. Leur croissance est ainsi
ralentie par rapport au cas de la recristallisation statique. On parle de recristallisation
dynamique (DRX) discontinue.

1.4.2 Effet de la faible déformation sur la migration de joint de grains

Humphreys et Hatherly (2004) rapportent que certains matériaux faiblement
déformés a froid et ensuite traités thermiquement, présentent des grains isolés grossissant
beaucoup plus que le reste des grains. Ces grains sont souvent moins déformés que leurs
voisins a cause leur orientation cristallographique. Ceci produit des gradients de densité de
dislocations provoquant des migrations de joints de grains favorables a leur croissance. C’'est
le phénomene de la migration de joints de grains générée par la déformation : la SIBM
(Strain induced Boundary Migration).

Ce phénoméne a également été mis en évidence lors de la déformation a chaud de
d’un acier au carbone (0.22 % de C, 0.19 % de Si et 0.51 % de Mn en pourcentage massique)
par Yogo et al. (2009) par le biais d’observation in-situ.

Lorsqu’il s’agit de modifier la distribution des joints de grains, c’est-a-dire dans le
contexte de l'ingénierie de joints de grains, ce phénomeéne peur intervenir un certain vu que
les déformations préconisées sont plutét faibles souvent inférieures au seuil critique du
déclenchement de la recristallisation dynamique. Lorsque les déformations sont plus
importantes et provoquent de la recristallisation statique au cours des recuits, la migration
de joints existants devient faible devant celle induite par la germination/croissance de
nouveaux grains recristallisés.
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1.4.3 Effet de la seconde phase

Dans la littérature, deux effets assez distincts sur |"évolution de la microstructure
sont attribués aux particules de la seconde phase dans les alliages (Humphreys 2004 et
Hatherly, chapitre 9) :
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Figure 1-25 : Germination de nouveéux grains de fer aAutour d’inclusions d’oxyde de
fer [Leslie et al. 1963]

1. Zener drag ou pinning : le mouvement de joints de grains et des dislocations est
freiné par les inclusions.

2. Particle Stimulated Nucleation (PSN) : la présence de particule, surtout plus rigide,
augmente localement la densité de dislocations et instaure des zones préférentielles
pour la germination de nouveaux grains (fig. [-25).

1.4.4 Synthése

Compte tenu des conditions thermomécaniques envisagées pour les traitements que
nous testons dans les chapitres prochains (déformation a chaud a une température
dépassant celle du solvus des précipités secondaires), des évolutions microstructurales
dynamiques, notamment la migration de joints de grains et la recristallisation,
interviendront trés probablement au cours de ces traitements. Un intérét particulier sera
accordé a ces mécanismes, relativement inédits dans la littérature relative au maclage
thermique, ainsi qu’a l'interaction avec les particules de la seconde phase.

1.5 Conclusion

L'importance de la formation de macles dans le contexte de I'ingénierie de joints de
grains a été mise en évidence. Le phénomeéne physique responsable de la genése des macles
gue nous retenons est |I'accident de croissance lors de la migration des joints de grains étant
le modeéle le plus répandu.

Les traitements thermomécaniques communément utilisés pour modifier la nature
de la population des joints de grains comprennent une phase de déformation plastique a
froid suivie de recuits. Les superalliages a base de nickel de cette étude peuvent uniquement
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étre déformés a chaud. Ceci implique la possibilité d’une évolution dynamique de la
microstructure. Par ailleurs I'effet de la seconde phase sur le mouvement des joints des
grains doit étre pris en compte.
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Chapitre Il Matériaux et Méthodes
Expérimentales

Ce chapitre présente les matériaux de I'étude, les techniques expérimentales
appliquées pour mettre en ceuvre les différents traitements thermomécaniques et
caractériser les microstructures obtenues.

.1  Description des superalliages base Ni

Les superalliages base Ni a durcissement microstructural investigués dans le cadre de
ce travail de thése comprennent (Sims et al. 1987):

e Matrice ou phase y de structure cubique a faces centrées.

e Seconde phase Yy’ de structure cubique L1, (Ni3(AlTi)) sous forme de

précipités : (1) intergranulaires appelés y’ primaires apparaissant au cours de
la solidification, (2) intragranulaires appelés y’ secondaires et y’ tertiaires qui
apparaissent successivement au cours refroidissement (fig. 11-1).
La taille des précipités y’ secondaires dépend de la vitesse de refroidissement
comme illustré par la figure 1l-2 pour des nuances d’alliage assez poches des
alliages étudiés dans le cadre de cette these (N18 et René 95). Ce parametre
sera utilisé comme indicateur pour les vitesses de trempe dans le cadre des
observations MET (l11-2-1-2).

Figure II-1: Précipités y’ intragranulaires (secondaires et tertiaires) dans le
superalliage PER®72. Micrographie obtenue par microscopie électronique en transmission
sur un échantillon prélevé du matériau initial.
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Les alliages PER®72 et N19 sont mis en forme a chaud a une température dépassant
celle du solvus de la phase y’ afin que les contraintes d’écoulement soient acceptables d’un
point de vue industriel.
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Figure 1I-2: Taille des précipités y’ en fonction de la vitesse de trempe dans 3
superalliages base Ni (Mons 1996)

La présence de ces précipités de seconde phase provoque le durcissement structural
de l'alliage confére a ces matériaux les propriétés mécaniques escomptées a haute
température (Sims et al. 1987).

Les éléments chimiques entrant dans la composition du PER®72 (tab. 1l-2) peuvent
étre classés dans 3 catégories :

- Eléments essentiellement présents en solution solide dans la matrice y : Mo, Cr,
Co et W. lIs ont pour role d’augmenter la résistance mécanique du matériau. Le
chrome contribue en plus a améliorer la résistance a I’oxydation.

- Eléments essentiellement présents dans les précipités y’ : Al,Ti et W

- Eléments diffusant dans les joints de grains : C, B et Zr.

Tableau II-1 : Composition chimique de I'alliage PER®72 (équivalent a Udimet®720)
en % masse (http://www.specialmetals.com)

Elément Ni Cr Co Mo | W Ti Al C Zr B
Fraction Balance | 15.5- | 14.0- | 2.75- | 1.00- | 4.75- | 2.25- | 0.01- | 0.025- | 0.01-
massique 16.5 | 15.5 | 3.25 [ 1.50 | 5.25 | 2.75 | 0.02 | 0.05 |0.02
(%)
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L'alliage N19, étant seulement analysé dans le chapitre V, sera décrit plus en détail
dans la sectionV-2-1.

1.2 Essais thermomeécaniques

Les traitements thermomécaniques réalisés comprennent des phases de déformation
a chaud, des recuits intermédiaires (ou plutdét maintiens car ils sont faits a la méme
température que la déformation) et, dans certains cas, des traitements thermiques finaux.
Les déformations et les maintiens sont réalisés en utilisant des machines de torsion et de
compression équipées de systemes de chauffage. Les traitements thermiques finaux sont
effectués dans un four résistif indépendant de la machine de torsion sur des échantillons
trempés a la fin de la derniere phase de déformation. Nous avons choisi de tester deux
modes de déformation, a savoir la torsion et la compression, pour avoir une vision plus
compléte du comportement des matériaux étudiés. Les avantages et les inconvénients de
chaque mode sont résumés dans le tableau (tab 1I-2).

Tableau II-2 : Avantages et inconvénients des modes de déformation par torsion et
compression

(+) (-)

Compression Mode de  déformation | Déformation hétérogene
proche de celui du forgeage | compte tenu du frottement,
trempe pas immédiate

Torsion Meilleure précision dans | Déformation par cisaillement
I’évaluation des niveaux des | : mode de sollicitation assez
déformations et vitesses de | différent de celui du
déformation, trempe rapide | forgeage

11.2.1 Essai de torsion a chaud

Les essais de torsion ont été réalisés au laboratoire de mécanique du centre de
recherches de 'usine des Ancizes (Puy-de-Déme) d’Aubert & Duval.

1.L2.1.1  Machine et dispositif

La machine de torsion est constituée d’un banc de torsion équipé d’un four a lampes
a 4 lobes elliptiques (fig. II-3. (b)), assurant le chauffage par rayonnement de I'éprouvette.

59




4
c ¥y ey

a -
S 32032 ®©
© = > ©
eeeee
@] 4— C

2 c o 58
sssss
eeeeeeee
te n
eacm“
= ©
c .
S o t oy
eea.ﬂn
3 8L c o
© = o
6 2 & b
SSSSS
© b > 5 ¢
|||||||
o = 5 3 2 0 @
o 3] =] pU$
o O ™ 2L C° T o
S5 25 e 54

L oo + —_
= O v © g
x 0o £ ey € v

eeeeee
- > ©c wn O &« (@©
- 2o 83 %353+

hut st o >
2 £ 8 © 38<c%%E
$ ® o 9 & =

o ©
lerl

eeeee
v & o .mpwbdm
> € ¢ < &3 . &€
+ o o b=

eS .I

$ 23 2o g e
(%]

3 5 3 o ©

N
0V =2 = = C




Chapitre Il : Matériaux et Méthodes Expérimentales

Le chauffage par rayonnement permet d’atteindre rapidement des températures tres
élevées. Le rendement de ce type de chauffage dépend principalement de la puissance des
lampes mais aussi de la propreté et le pouvoir réflecteur des parois des lobes. Le four a
lampes présente néanmoins un inconvénient majeur compte tenu I’hétérogénéité de son
mode de chauffage. Pour assurer I'homogénéité du rayonnement et donc celle de la
température de I'éprouvette chauffée, un suscepteur constitué d'un tube métallique
enveloppe I'éprouvette et une partie des outils (fig.1l-3(a)). Le suscepteur est alors chauffé
par le rayonnement des lampes. L'éprouvette, elle, est chauffée essentiellement par
convection, ce qui permet une meilleure répartition de la chaleur.

La température de I'éprouvette est mesurée a deux niveaux :

1. Thermocouple Th-1: a l'intérieur de I'’éprouvette. Un thermocouple de régulation de
type S (Pt/Pt-10%Rh) est introduit dans le trou percé le long de I'axe de I'éprouvette
(fig. 11-3(a) et fig. -4 (a)).

2. Thermocouple Th-2: a la surface de I'éprouvette. Un deuxieme thermocouple de

type S est enroulé autour de la partie utile (fig. 11-4 (a)).

La régulation se fait par le biais du thermocouple Thl car la température mesurée par
ce le thermocouple Th2 subit généralement des variations assez brusques. L'écart entre les
deux mesures est en moyenne inférieur a 5°C.

. 1L o AL %_‘ ---------- o oy --.4  Th

| Th-2

Partie Utile

(b)

Figure 1I-4 : (a) Plan d’une éprouvette de torsion (b) Eprouvette de torsion apres

ity

déformation

11.2.1.2  Parameétres, données brutes et dépouillement

Le systéme de pilotage de la machine de torsion permet d’exécuter des essais
comprenant une séquence de taches. Les essais que nous avons réalisés obéissent au
schéma de la figure II-5.
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Montée en température | température et vitesse de chauffage

W
Déformation déformation nominale, vitesse de déformation
I
nombre de boucles :
W L
Maintien température et durée
I
I
W W
Trempe eal ou air, durée

Figure 1I-5 : Synoptique de I’essai de torsion et paramétres de chaque phase

L'essai commence par la montée en température de |'éprouvette a vitesse de
chauffage controlée régulée a partir de la température mesurée par Thl. Une fois que la
température de consigne est atteinte, la rotation du mors mobile est enclenchée. Ceci
exerce un effort qui se traduit par une déformation plastique de la partie utile de
I’éprouvette correspondant a la zone de plus faible diametre située au centrale de
I’éprouvette . Dans le cas des essais de torsion simple, I'éprouvette est trempée en fin de
déformation. Pour les essais multipasses, elle est maintenue en température jusqu’a I'étape
de déformation suivante. Elle sera finalement trempée apres la derniere déformation.

Les données relatives a I'essai sont :
1. le couple (Nm)
2. la position du moteur (Nombre de tours)
3. lavitesse du moteur (Nombre de tours par seconde)
4. latempérature de régulation (°C)
5. la température de surface (°C)

Celles-ci sont enregistrées en fonction du temps (s) et, a la fin de I'exécution de la
séquence de taches ces données sont récupérées sous forme d'un fichier *.cvs. La fréquence
d’enregistrement est préalablement définie, avant I’exécution de I'essai.

Nous utilisons ensuite les relations de Fields et Backofen (1979) (éq. ll-1 a 5) afin
d'estimer les niveaux de contrainte et de déformation a la surface de I'éprouvette. Ce
modeéle suppose notamment que le matériau est parfaitement isotrope, que I'éprouvette est
plastifiée de maniere homogene et que les sections transversales restent droites et tournent
dans un mouvement de corps rigide (Tillier 1998)

2ntNR (1-1)
V3L

£ =
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_  2mNR (1-2)
8 —_—
V3L
_ o~ -3
a:2nR3(n+m+3) (11-3)
L dLnl ("_4)
n= <6LnN)N
~ <6LnF) (1-5)

avec:

R = 0.003 m : rayon de la partie utile

L =0.017 ou 0.021 m : longueur de la partie utile
" : couple (Nm)

N : nombre de tours

N : vitesse de rotation du moteur (s™)

m et i1 sont les sensibilités de la contrainte a la déformation et la vitesse de déformation
respectivement. 711 et 71 sont supposées constantes et correspondent aux pentes respectives
des droites représentant LnI en fonctions de LnN et LnN.

Les valeurs de m et i ont été déterminées suite au dépouillement des courbes
rhéologiques (M = 0,26 et 1 = 0). Les deux alliages étudiés semblent avoir un
comportement viscoplastique et obéir a une loi de type Norton-Hoff (Tillier 1998).

11.2.2 Essai de compression a chaud

Les essais de compression ont été réalisés au laboratoire de mécanique du CEMEF, a
Sophia Antipolis (Alpes-Maritimes).
11.2.2.1  Machine et dispositif

Les éprouvettes déformées en compression sont des pions cylindriques de 8 mm de
diametre et 12 mm de hauteur.

Nous avons utilisé un dispositif constitué d’'une machine de compression-traction de
marque Instron équipée d’un four résistif comme cela est illustré dans la figure 1I-6.
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Pastille de céramique

Four

Eprouvette de
compression

_| = zoom

Enveloppe en PER®72

Déplacement < Thernl'u‘)couple
du piston soudé a
I’éprouvette

Figure I11-6: Représentation schématique du montage de la machine de
compression

La partie des outils qui est en contact avec |'éprouvette est composée d’une pastille
de céramique chargée en cuivre et insérée dans une enveloppe de PER®72. Le choix du
PER®72 est justifié par sa bonne résistance au fluage aux hautes températures et sa faible
dilatation thermique.

Afin de limiter les effets du frottement nous avons lubrifié les éprouvettes avec du
nitrure de bore. Néanmoins, la forme des éprouvettes en fin d’essai (fig. [I-7) nous laisse
penser que le contact éprouvette-outil reste légerement collant.

Bord arrondi a
cause du
frottement

Figure II-7 : Géométrie de I’éprouvette de compression en fin d’essai

Mode opératoire

Nous pilotons le chauffage du four manuellement jusqu’a une température de
consigne en tenant compte du décalage entre la température de régulation, mesurée a
I'intérieur du four, et celle mesurée par le thermocouple soudé a I"éprouvette (fig. 1I-8). Le
gradient de température est supposé nul dans I’échantillon compte tenu de sa taille
relativement a celle du four.
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Figure 1I-8 : Thermocouple soudé a I’éprouvette

Quand |'éprouvette atteint la température consigne, nous démarrons la montée du
piston inférieur, exercant ainsi un effort sur I'échantillon et provoquant sa déformation (fig.
[1-6). Le déplacement de I'outil est défini suivant la déformation nominale et la vitesse de
déformation souhaitées. A la fin de la déformation, dans le cas des essais de compression
simple, le pion déformé est retiré de la machine et est trempé dans un bac d’huile. Pour les
essais de compression multipasses, nous descendons légérement |'outil inférieur afin de
décharger I'éprouvette durant le maintien en température, tout en controlant les
éventuelles variations de la température. Une fois le temps de maintien écoulé nous
déclenchons a nouveau le déplacement de I'outil inférieur de maniére a exécuter le cycle de
déformation suivant.

11.2.2.2  Parametres et dépouillement

Les données enregistrées lors d’'un essai de compression sont la force et le
déplacement en fonction du temps. Les expressions 1I-6 a 11-10 nous permettent de calculer
les contraintes et les déformations a partir de ces forces et déplacements.

La contrainte o étant égale au rapport de la force F sur la section de I'éprouvette S.

5= g (1-6)

Le volume V de I'échantillon est supposé constant :
V = Sh =cst (1-7)

Si I'on fait I’hypothése que la déformation est homogene sur I'ensemble de Ia
hauteur du pion, I’évolution de la section et celle de la contrainte au cours du temps
s’écrivent alors :
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4 (1-8)
S(t) =——=
(®) e
F(t)h(t -9
o) = FOR® (11-9)
vV
La déformation macroscopique € est calculée a partir de la variation de la hauteur du
pion.
h(t 11-10
e(t) = ’Ln (—( )>‘ ( )
ho
Ae -
gl (1-11)
At

Avec :
ho . hauteur initiale de I’échantillon

h : hauteur de I’échantillon

At : durée de 'essai

Les distances parcourues par I'outil inférieur au cours des essais de compression sont
assez courtes, compte tenu des grammes de déformations testées, ne dépassant pas dans
certains cas le millimetre. Ceci a posé des difficultés dans le pilotage de la machine et
maitrise des quantités de déformations réellement appliquées. L'analyse des résultats des
essais de compression, qui sera présentée dans le chapitre V, aborde plus en détail les
limites des tests de compression pour les plages de déformation et vitesse de déformations
gui nous ont semblé pertinents pour cette étude.

1.3 Caractérisation des microstructures

Les techniques utilisées pour la caractérisation des échantillons sont les suivantes :

- Microscopie Optique (MO)

- Microscopie Electronique a Balayage (MEB)

- Cartographie d’orientation cristallographique : Electron Back Scattered Diffraction
(EBSD)

- Micro-Analyse chimique : Energy Dispersive X-ray Spectrometry (EDS)

- Microscopie Electronique en Transmission (MET) : Les techniques de préparation
de lames minces sont détaillées dans I’'annexe B.

Nous avons caractérisé trois types d’échantillons en microscopie :
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1- Prélevements de barres forgée de PER®72 ou filée de N19 (bruts ou traités
thermiquement)

2- Eprouvettes déformées en torsion

3- Eprouvettes déformées en compression

11.3.1 Choix des zones caractérisées et préparation des échantillons

Tous les échantillons ont été prélevés dans I'axe de la barre, nous n’avons pas pris de
d’autres précautions particulieres quant au choix des zones a caractériser. Nous supposons
gue le matériau est homogene dans la direction radiale.

En revanche, étant donnés les gradients de déformation et de vitesse de déformation
dans les éprouvettes déformées, nous avons analysé des zones qui présentent des valeurs
comparables de ces paramétres.

Nous avons choisi de caractériser le coeur de I'éprouvette de compression comme
indiqué dans la fig. 1I-10 (a). Des simulations par éléments finis réalisées a I'aide du logiciel
Forge®2 et utilisant un coefficient de frottement compatible avec le bombé observé
expérimentalement (fig. 11-9), montrent que la quantité de déformation a coeur de
I’échantillon de compression est a peu prés égale a environ 1,5 fois la déformation nominale
calculée a l'aide de la formule 11-9. La vitesse de déformation réelle est égale a environ 8 fois
la vitesse nominale établie par les équations 1I-10 et II-11. Ceci est valable pour tous les
niveaux de déformation. La loi d‘écoulement appliquée pour ce calcul a été déduite des
données rhéologiques expérimentales.

_'
.

&
Carte des déformations Carte des vitesses de déformation
(Emin=0, €max=1,5 X Enominate) (€Pmin=0, EPmax=8 X € nominale)

Figure 1I-9: Gradients de déformation et de vitesse de déformation dans les
éprouvettes de compression

En ce qui concerne les éprouvettes de torsion, nous avons réalisé un méplat a la
surface de la partie utile (fig. 11-10 (b) et 1I-11). La déformation et la vitesse de déformation
étant proportionnelles au rayon, on conclut sur la figure 1I-11 et a partir de I’équation 1I-13
qgue la largeur du méplat ne doit pas dépasser 2 mm pour que le niveau de déformation des
zones analysées ne descende pas au-dessous de 90% de la déformation nominale.
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1 -

| =2./2pR —p? (1-13)

avec:
R : rayon de I'éprouvette (=3mm)

[ : largeur du méplat

p : profondeur du méplat

/s
\ \

(b) Eprouvette de torsion

(a) Eprouvette de compression

Figure 11-10 : Zones analysées (rectangles rouges)

La procédure de préparation de I’échantillon est la méme quel que soit son type :
I’échantillon est d’abord poli sur une succession de papiers abrasifs de granulométrie
décroissante. Une attaque chimique permet ensuite de révéler la microstructure des joints
de grains en microscopie optique. Nous terminons la préparation des échantillons qui seront
caractérisés en MEB, en EBSD ou EDS par un polissage plus fin a I'aide d’'une polisseuse
vibrante dans une solution de silice colloidale.

Déformation réelle en
pourcentage de

Largeur du méplat (mm
& plat ( ) déformation nominale (%)

6 - - 100
\ Coupe transversale d’'une éprouvette
: - 75 de torsion dans la zone utile
4 - 1
: \ N | : largeur
| - 50 N1 dumeplat
1 ! :
2 H--
- 25
p : profondeur du
Y T T 0 méplat
0 0.5 1 1.5

Profondeur du meplat (mm)

Figure 1I-11 : Déformation réelle dans une éprouvette de torsion exprimée en
pourcentage de déformation nominale en fonction de largeur du méplat
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11.3.2 Détermination de la fraction surfacique de la phase y’ primaire dans
I’état initial
Le matériau initial provenant de la barre forgée de PER®72 est biphasé. Notre étude

étant basée sur I'analyse des joints de grains, nous avons cherché a déterminer la fraction
surfacique des précipités y’ primaires pour pouvoir ensuite les éliminer avant de caractériser

les grains de la matrice.

(a) (b)

Figure 11-12 : Observation de I’état initial du PER®72 prélevé dans la barre forgée
par (a) MO et (b) MEB 50% électrons secondaires et 50% électrons rétrodiffusés. Un
seuillage suivant le contraste permet d’isoler les précipités (zones colorées)

Suite a I'observation de I'état initial par MO (fig. 1I-12(a)) nous avons constaté la
présence de particules, principalement intergranulaires et résistant a I'attaque chimique,
gue nous avons identifiés en tant que précipités y’ primaires en réalisant des cartographies
élémentaires par EDS (fig. I-13). Les observations par MEB (fig. 1I-12(b)) nous ont permis
d’obtenir un meilleur contraste entre la matrice y et ces précipités et de déterminer leur
fraction surfacique (~25%) par traitement d’image.

Dans le cadre des mesures EBSD, nous nous sommes apercus que la fraction
surfacique de précipités primaires déterminée par MEB n’était pas adaptée car la proportion
de grains parmi les 25% plus petites particules semblait importante. En effet, étant donné la
différence entre les deux techniques de caractérisations, la premiére étant basée sur la
composition chimique et la deuxiéme sur I'orientation cristallographique, les précipités ne
sont pas détectés avec la méme précision. Une fraction de 18% s’est révélée plus adéquate.

Les clichés de diffraction obtenus dans le cadre des mesures EBSD ne permettent pas
de discriminer les deux phases car les grains de la matrice y renferment des précipités
cohérents la seconde phase y’ qui réapparaissent au cours du refroidissement quelle que
soit la vitesse de trempe.
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i (a)

Semtl (b) - (c)
sl (d)) - (e)

Figure 11-13 : Mesures EDS sur un état déformé biphasé : (a) Micrographie MEB en
contraste électrons rétrodiffusés de la zone analysée. Les contrastes représentent les
teneurs en éléments d’alliage : Cr (b) principalement présent dans la matrice y; Ni (c), Al
(d) et Ti (e) entrant dans la composition de la phase y'.

11.3.3 Caractérisation des microstructures par EBSD

Dans le but de caractériser I'évolution de la taille de grains et des différentes
populations de joints de grains, des cartographies EBSD ont été réalisées puis analysées en
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suivant le protocole décrit dans la figure 1I-14. Chaque étape est décrite dans les

paragraphes suivants.

Acquisition

Si trame carrée

Transformation en trame
hexagonale

Si microstructure

Suppression des plus
....... > petites particules occupant
18% de la surface

Analyse des grains

Analyse des joints de

grains

Figure 1I-14 : Protocole d’analyse des cartographies en EBSD

11.3.3.1

Acquisition des données EBSD

Les données que nous avons analysées proviennent principalement2 de deux

systémes EBSD. Le tableau ci-dessous récapitule leurs différentes caractéristiques :

Tableau II-3 : Caractéristiques des systemes EBSD

Site

Centre de Mise en Forme

des Matériaux, Sophia

Antipolis

Centre des Matériaux, Evry

Nature du microscope

MEB LaBg FEI XL30

MEB-FEG Zeiss Gemini DSM

982

Précision du pas de mesure

Jusqu’a 0.5 um

Jusqu’a 0.1 um

Trame

hexagonale ou carrée

carrée

? Certains échantillons ont été analysés au Laboratoire du service LITEN, CEA Grenoble et d’autres au
Laboratoire LETAM de I'Université de Metz
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Vitesse de la caméra Jusqu’a 65 points | Jusqu’a 200 clichés
indexés/seconde acquis/seconde
Indexation Online Offline

Logiciel d’acquisition et de | TSL - OIM™d’EDAX (2 modules)

post-traitement

- Data Collection : I'enregistrement des résultats des
mesures EBSD.

- Data Analysis : le traitement des données acquises
par Data Collection

Remarque : un module complémentaire « Nordif » a été
utilisé avec le MEB-FEG Gemini pour 'acquisition des clichés.

Principe des mesures EBSD :

Nous rappelons brievement les principes des mesures EBSD illustrés dans la fig.ll-15.:

1. Un faisceau d’électrons trés fin produit par la colonne du microscope

électronique bombarde un point de la surface de I’échantillon préalablement
inclinée a 70° par rapport a le direction de ce faisceau.

Les électrons sont diffusés inélastiquement puis diffractés. Les cones de
diffraction sont interceptés par I’écran phosphore de la caméra EBSD formant
ainsi un diagramme de diffraction constitué de bandes de Kikuchi.

L'orientation cristallographique locale est déterminée en indexant le
diagramme de diffraction.

Dans le cadre de cette étude nous avons cartographié des champs entiers en

déplacant le faisceau d’élections sur une grille de mesure (carrée ou hexagonale) et de pas

ajusté a I'échelle de la microstructure (0,4 um pour les microstructures biphasées et 1,5 um

pour les microstructures caractérisées apreés le passage en supersolvus).

L'indexation peut se faire :

Online quand les points sont indexés au fur et a mesure que I'échantillon est
balayé

Offline quand l'indexation est effectuée aprés I'enregistrement de I'ensemble
des clichés.
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Faisceau
d'électrons
Cone de
diffraction
Ligne de y
Kikuchi ys
\ \L’ Plans de
diffraction

Ecran
phosphorescent

Principe de I'EBSD
Figure 11-15 : Principe des mesures EBSD [www.techno-science.net]

Dans le cadre de notre étude et pour des raisons de représentativité, la taille du
champ et le pas de mesure ont été choisis de facon a ce qu’il y ait plus de 1000 grains par
cartographies et plus de 50 pixels par grain.

11.3.3.2 Traitement des données EBSD

Les données sont enregistrées dans un fichier « *.osc » (codage spécifique a TSL-
OIM™). Ce fichier peut étre converti en un fichier ascii « *.ang » contenant la liste de tous
les points mesurés sous forme de tableau. On attribue a chaque point :

e Sa position (x,y) (2 parametres)

e Son orientation cristallographique, si I'indexation est réussie, donnée par des
angles d’Euler (3 parametres)

e L'indice de confiance évaluant la fiabilité de la mesure (1 parametre)
e Laqualité d’'image (1 paramétre)

e La phase: si I'échantillon comporte plusieurs phases, a chaque phase
correspond un numéro (1 paramétre)

Le fichier de données est traité dans un premier temps a l'aide des outils du module
OIM™ Data Analysis d’EDAX. Ensuite et pour réaliser des analyses plus avancées,
notamment celles concernant certains joints de grains, des fonctions spécifiques ont été
développées sous Matlab®.

fichiers grains *.txt

D des EBSD : ichiers joi
lon.nee: . OIM™ Data Analysis fichiers joints de
fichiers *.osc et *.ang grains *.txt

Fichier partition
(image) *.jpg

Figure 11-16 : Gestion des fichiers par OIM™ Data Analysis
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OIM™ Data Analysis a été utilisé pour produire trois types de fichiers (fig. 1I-16):

e Grains: liste de tous les grains avec leur taille en um (diametre du cercle équivalent)
e Joints de grains : liste de tous les segments de joints de grains avec leurs longueurs, leurs
positions, les orientations des grains constituant les joints de grains

e Partition: image JPEG obtenue aprés filtrage des précipités (derniére cartographie de la
figure 11-18, par exemple)

Nous expliquons dans la suite comment le traitement des données est réalisé.

Conversion de la trame carrée en trame hexagonale

La liste des joints de grains ne peut étre extraite qu’a partir des cartographies a trame
hexagonale dans OIM™ Data Analysis. Pour cette raison nous avons développé une fonction
qui convertit les cartographies a trame carrée (provenant des échantillons mesurés a 'aide
du systéme EBSD du Centre des matériaux) en cartographies a trame hexagonale.

Le pas de mesure Y de la trame carrée est égal au pas de mesure X (cf. fig. [I-17). Pour
la trame hexagonale en revanche :

2 (1-14)
pasY =pas X X 3
Afin de conserver la méme résolution spatiale, nous avons aligné le pas Y de la
nouvelle trame hexagonale a celui de la trame carré. Le nouveau pas X est alors supérieur a
celui de la trame carrée comme illustré par la figure 11-18. Etant donné ce décalage, nous
supprimons un point dés que I'écart dépasse la moitié du pas X initial.

pas x

pasy

Figure 1I-17 : Conversion de la trame carrée en trame hexagonale
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Données brutes, figure de
poles inverses [001]

Yy

Dilatation des

N
» | Construction
agglomérats v

des grains =

“| <8 pixels ensemble de
désorientés | pixels avec

4| >10° du ‘| <10° de

|| voisinage !| désorientatio

n et >8 pixels
de taille

Les joints de macles (désorientation : 60° autour<111>-
tolérance 2° / plan {111}-tolérance 5°) sont ignorés

Suppression
des 18% (en
surface
cumulée)

5| plus petits
« grains » =
précipités

Figure 11-18 : Traitement des cartographies avec OIM™ Data Analysis

Nettoyage des cartographies

L'orientation des agglomérats de points de moins de 8 pixels et de plus de 10° de
désorientation relative aux pixels voisins est remplacée par celle des pixels voisins (cf. les
premiere et deuxiéme cartographies de la figure 11-18).

Filtrage des précipités

Avant de filtrer les précipités nous identifions d’abord les grains, ceci en ignorant les
parois de macles qui sont considérées comme des défauts intragranulaires (3™ et 4°™
cartographies de la fig. 1I-18). Les joints de macles ont une désorientation de 60° autour de
I'axe [111] et un plan parallele au plan {111}. Nous avons accordé une tolérance pour la
mesure de la désorientation et l'orientation de la trace du plan du joint de 2° et 5°
respectivement.

Les grains sont les ensembles de plus de 8 pixels de taille et moins de 10° de
désorientation entre pixels. Les plus petit grains constituants une surface cumulée de 18%

éme

sont considérés comme des précipités et éliminés (5 cartographie de la figure 11-19).

Les grains se trouvant au bord des cartographies ne sont pas éliminés.

11.3.3.3  Analyse des données EBSD

Notre analyse comporte deux volets : I'analyse des grains et celle des joints de grains.
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1) Analyse des grains

Nous calculons la taille moyenne surfacique des grains, aprés avoir ignoré les joints
de macle cohérente, de chaque échantillon suivant I’équation I-15 :

i di4; (1-15)
YA;

avec

d; : diamétre du cercle équivalent du i*™ grain

A; - surface du i*™ grain

Le calcul de d se fait a partir d’une population d’au moins 1000 grains.

Nous représentons également la distribution de la taille de grain par le biais
d’histogrammes en calculant la fraction surfacique des grains dont les diameétres se situent
dans chacun des intervalles de :

e 0a28umavec un pas de 2 um pour les microstructures biphasées
e 0a 240 um avec un pas de 20 um pour les microstructures monophasées

2) Analyses des joints de grain

Afin d’identifier les joints 23 nous comparons la désorientation associée a chaque
joint de grains aux 1152 désorientations définissant la désorientation 23.

Soit un joint de grain A/B, A et B étant les grains se trouvant de part et d’autre du
joint. Les angles d’Euler (p#, @4, ¢%) et (pZ, @5, p5) déterminent les orientations des
grains A et B dans le repére échantillon (a chaque grain est associée ce que I'on appelle une
matrice d’orientation, g4 ou gg). Elles sont calculées de la maniére suivante :

94 = 96,9690, (11-16)
98 = 96,9295, (1-17)

Avec les expressions des matrices g, et go :

[ cosq  sing 0] (1-18)
8o = |—singp cosgp 0
0 0 1.

[1 0 0 ] (11-19)
g€ =|0 cos® sind
[0 —sin® cosdl

La matrice de désorientation, entre les deux grains telle que définie en chapitre |,
est:
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Agap =8 ' X 8a (1-20)

Nous calculons ensuite le plus petit écart angulaire a,,;, entre cette désorientation
et toutes les représentations de la désorientation parfaites 23

trace(AG) — 1 (n-21)
)

Imin = Min <cos‘1(

AG étant I'ensemble des matrices exprimant I'écart Ag,,p et la désorientation 23, Agys. Les
matrices, Ag, formant I'ensemble AG, sont calculées comme on calculerait la désorientation
entre Ag, /g et Agss sion les assimilait a des matrices d’orientation tenant compte de toutes
les symétries.

Ag =Agap™ X Agss (1-22)

Si a,in<2°, alors le joint A/B est considéré comme étant un joint 23.

Dans le cas de microstructures biphasées, nous vérifions également que le joint de
grains soit bien contenu dans la matrice y et non dans un précipité y’. Pour cela nous
regardons si ses deux extrémités et son milieu appartiennent a la partition représentée par
le fichier image associé au fichier de joints de grains.

La fraction des parois de macles cohérentes parmi tous les joints 23 est ensuite
identifiée. Pour cela nous calculons le plus petit écart angulaire entre la trace du plan du
joint et celle des 4 plans {111}. S’il est inférieur a 5° le joint 23 est compté parmi les parois de
macles cohérentes.

Nous calculons la longueur totale des tous les joints 23 et celle de toutes les parois de

macles cohérentes et nous déterminons ensuite la densité des joints 23 :

_x3 (1-23)
ds3 = o

avec

ly5 : longueur de tous les 23

A : surface totale des grains analysés, soit 82% de I'aire de la cartographie analysée
(100%-18%)

et la proportion de parois de macles incohérentes :

sz — lcon (11-24)

%MIC = ]
53

lcoy : longueur de parois de macles cohérentes
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.4 Synthese

Nous avons décrit, dans ce chapitre, les outils mis en place pour réaliser cette étude.
Nous classons ces outils en trois catégories : (1) techniques expérimentales comprenant des
traitements thermiques et thermomécaniques, des caractérisations en microscopies et des
mesures d’orientations cristallographiques, (2) fonctionnalités de logiciels commerciaux
(0IM™ Data Collection et OIM™ Data Analysis) et (3) programmes d’analyses spécifiques
développés sous MATLAB®.

Les traitements thermomécaniques peuvent étre réalisés dans des conditions
variées : en torsion ou compression, avec différentes gammes de déformations et vitesses de
déformations, en une ou plusieurs passe(s), et avec des traitements thermiques allant
jusqu’a 1160°C.

Les caractérisations des microstructures résultantes comportent des mesures de :
taille moyenne pour les grains de la matrice y et densité de joints 23 et 23" plus les
proportions de macles incohérentes. Elles comprennent également des représentations de
distributions de taille de grains.
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Chapitre Il Mécanismes d’évolution
microstructurale de I'alliage PER®72
au cours de la déformation par
torsion a chaud et au cours de recuits
ultérieurs

L’objectif de ce chapitre est de mettre en évidence les mécanismes impliqués dans la
modification de la microstructure de I'alliage PER®72 par déformation a chaud et au cours
de recuits subséquents. Pour cela, nous analysons les évolutions microstructurales
observées sur des échantillons déformés par torsion a chaud puis trempés ou ayant
ultérieurement subi des traitements thermiques. A partir de ces analyses, nous identifions
les phénomenes physiques expliquant les modifications microstructurales observées au
niveau des grains et des joints de grains.

.1 Plan d’expériences

Les résultats que nous exposons sont relatifs a une série de traitements
thermomeécaniques a une seule passe : une seule étape de déformation, par torsion a chaud
a une température fixée Tqy, suivie ou non de recuits a Tsy, OU @ Tgyper (respectivement en
dessous ou au-dessus de la température du solvus de la phase y’ primaire). Deux vitesses de
déformation €; et &,, avec £;> &,, ainsi que 5 niveaux de déformation ont été testés. Le
schéma de la figure 1lI-1 récapitule le plan d’expérience.

Pour des raisons de confidentialité, les valeurs numériques des vitesses de
déformation et des températures de déformations et des traitements thermiques sub- et
superolvus du PER®72 ne seront pas données.
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& &

o 2 mev

040--fo e EeW-____________ nev

0.24 .-t
[ déformeé & Ty et trempé

0.12--f ——,Ii;'

0.08 (O déformeé 3 Tsub, trempé et traité thermiquement pendant 30min & Toyp

2 déformé & Tgyp, trempé et traité thermiguement pendant 30min & Tsuper

[
-

temps

Figure IlI-1 : Schéma récapitulatif du plan d’expérience. Niveaux de déformation
testés en torsion a chaud et états caractérisés.

Pour chaque échantillon correspondant a un couple (g &), trois états ont été
caractérisés :

1. O Déformé a Tqyp, trempé
2. O Déformé a T, trempé et ensuite recuit pendant 30 min a Tgyp
3. A Déformé a Teu,, trempé et ensuite recuit pendant 30 min & Teyper

L'analyse comprend essentiellement la mesure de la taille de grains et la
guantification des joints spéciaux.

Les points correspondant au niveau de déformation €=0, considérés comme états de
référence, sont obtenus a partir de la caractérisation du matériau prélevé dans la barre
forgée ayant ensuite subi :

1. mun traitement thermique subsolvus avec un temps de maintien égal a 10
minutes. Ce traitement reproduit ’effet de la montée et du maintien en
température avant I’exécution de 1’essai de torsion.

2. @ un traitement thermique subsolvus a T, pendant 30 minutes.

3. A un traitement thermique supersolvus a Tsyper pendant 30 minutes.

En toute rigueur, il aurait fallu appliquer ces deux derniers recuits sur I’état B et non
pas sur |I’état initial. L’effet du maintien de 10 minutes devient cependant négligeable quand
un recuit plus long ou a plus haute température est appliqué ultérieurement.
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1.2 Résultats

1.2.1 Evolution microstructurale pendant la déformation par torsion a

chaud

Les microstructures issues de la déformation a chaud seront caractérisées a
différentes échelles : (a) macroscopique pour la rhéologie, (b) intragranulaire en MET, et (c)
a I'échelle intermédiaire de la structure granulaire en EBSD.

11.2.1.1 Rhéologie

La contrainte d’écoulement de I'alliage PER®72 déformé 3 Tsup est deux fois plus
élevée a ¢, qu’a &, (figure 1lI-2). Hormis cette différence, le comportement rhéologique du
matériau est assez similaire aux deux vitesses. L'alliage passe d’abord par une phase de tres
faible écrouissage avec un pic de contrainte (a peine 8-10% de plus que la valeur du plateau)
situé entre 0,1 et 0,2 de déformation. Ensuite, le niveau de contrainte baisse légérement et
se stabilise rapidement, témoignant ainsi d’'une trés faible sensibilité a la déformation, et
d’'une capacité d’écrouissage limitée dans cette gamme thermomécanique. La
recristallisation dynamique et/ou la restauration pourraient expliquer ce faible niveau
d’écrouissage.

2 3 4

€
)

-------------- ~ |

Crochets
&
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
1

Figure 1lI-2 : Courbes rhéologiques des échantillons déformés en torsion a T, et
aux vitesses ¢, et ¢,. Les étiquettes 1 a 4 indiquent les états qui ont été sélectionnés pour
I’analyse détaillée des microstructures.

Par ailleurs, nous avons constaté I'apparition quasi-systématique de « crochets » au
niveau de la transition déformation élastique / déformation plastique (figure lII-2). Ces

82




Chapitre Il : Mécanismes d’évolution microstructurale de I'alliage PER®72 au cours de la déformation par
torsion a chaud et au cours de recuits ultérieurs

seraient la conséquence d’un simple rattrapage de jeu résultant du resserrage de
I’éprouvette dans ses lignes d’amarrage. L’hypothése des atmosphéres de Cottrell (Cottrell
et Bilby 1949) formées suite au blocage des dislocations par les atomes occupant les sites
interstitiels n’est pas valide dans le cas de cette série d’essai de torsion car la valeur du pic
de contrainte ne dépasse pas celle du plateau.

Dans la suite, comme dans la figure IlI-2, les couleurs noire, grise et rouge
représentent les états déformés a la vitesse ¢;, déformés a la vitesse €&, et initial,
respectivement.

111.2.1.2 Microstructures déformées

1) Analyse de la taille de grains

Les figures 1lI-3 et IlI-4 montrent des cartographies EBSD de structures granulaires
déformées respectivement a €, et &, et trempées aux niveaux de déformation 1 a 4 définis
dans la figure 1ll-2. Les grains sont définis avec une tolérance angulaire de 10°. Les joints 23
sont ignorés. Une couleur est attribuée a chaque grain de maniére aléatoire, sans aucune
signification cristallographique. Les précipités y’ primaires ont été filtrés et apparaissent en
blanc®. La direction du cisaillement est indiquée sur la microstructure n°2 de la figure Ill-3 et
s’appliqgue pour les toutes les microstructures correspondant aux essais de torsion des
chapitre lll, IV et V.

Orientation de 'éprouvette S} Direction du cisaillement \
: y :

Etat de référence €=0,12, £, trempé

* La méthode de filtrage est explicitée dans le chapitre Il
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e T

S . .

'f".‘l'

€=0,4, £, trempé €=0,63, €1, trempé

Figure l1lI-3 : Cartographies EBSD des états déformés a différents niveaux de
déformation a ¢, puis trempés.

Les grains ont gardé leur forme équiaxe méme apres une déformation de 0,63. Ceci
est valable pour les deux vitesses de déformation. Par ailleurs, malgré la présence des
précipités y’ intergranulaires, les joints de grains ont manifestement eu la possibilité de
migrer pendant la déformation en les franchissant puisque I'on observe dans les états
déformés des grains plus gros que dans I'état de référence et présentant des gros précipités
intragranulaires. Les joints de grains ont plus d’aisance a passer les précipités quand la
microstructure est déformée a la vitesse la plus élevée. Ceci se traduit, notamment pour la
déformation 0,12 a &;, par I'apparition de gros grains pouvant atteindre plus de 40 um de
diameétre. Aux déformations intermédiaires (autour de 0,4) la taille de grain semble diminuer
pour croitre a nouveau aux plus grandes déformations.

Etat de référence €=0,12, £€,, trempé
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€=0,4, £,, trempé €=0,63, €,, trempé

Figure llI-4 : Cartographies EBSD des états déformés a ¢, puis trempés.

La représentation de la taille moyenne des grains” en fonction de la déformation (fig.
[1I-5) montre bien ces trois différents stades d’évolution pour les deux vitesses de
déformation. En effet, aux faibles déformations, la taille de grains d augmente avec la
déformation avec un effet légérement amplifié pour la vitesse la plus élevée.

Etats déformés puis trempés

d 20 T , (__—l
Vel
, DO
! )
T 15 1 x
=
« 4
£ .
g’lo _ —- &
() 4 .
© f il —\ &
o K \ z
= \ B Etat init.
~ 5+ 3
1
€
0 } } }
0 0.2 0.4 0.6

Figure 1lI-5 : Taille de grains moyennes en fonction de la déformation a ¢, et &,.
(Matériau déformé par torsion a chaud a T, puis trempé).

* Il ’agit du diamétre moyen. Son mode de calcul est explicité dans le chapitre Il
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Pour une variation de déformation de 0,24 a 0,4 de déformation la taille de grains
diminue puis elle augmente pour des déformations de 0,4 a 0,63 pour atteindre une valeur
moyenne supérieure a celle issue d’'une déformation de 0,12.

La variation de la taille moyenne de grains montre une tres légere sensibilité a la
vitesse de déformation étant donné la similitude des courbes relatives aux deux vitesses.
Nous notons tout de méme qu’au-dela de 0,24 de déformation, les tailles de grains atteintes
par les microstructures déformées a €, sont légerement plus élevées que celles atteintes
dans les échantillons déformés a €.

Remarque

Dans ce chapitre, les écarts entre les tailles moyennes des grains peuvent ne pas
sembler significatifs. Il est trés difficile de donner une bonne estimation des barres d’erreur
pour la taille moyenne des grains compte tenu de I’hétérogénéité des microstructures. Nous
adoptons donc une analyse systématique pour un grand nombre de grains de chaque
microstructure (plus de 1000). Nous complétons, par ailleurs, I'analyse de taille de grains par
celle des histogrammes de distribution de taille de grains et 'examen des cartographies
EBSD des microstructures associées.

La distribution des tailles de grains de I'état de référence (cf. fig. 11l-6) montre une
forte concentration sur les faibles diamétres (4 a 6 um) ce qui coincide avec la
microstructure fine et homogéne de la cartographie n°1 de la figure IlI-3. L’évolution des
histogrammes valide non seulement les trois stades apparaissant sur les courbes de la figure
[1I-5, mais apporte également des informations supplémentaires :

e La diminution de la taille de grains autour de €=0,4 est le résultat d'un affinage
généralisé des grains. La forme de la distribution de la taille de grains rappelle alors
celle de I'état initial.

e Le mode de grossissement des grains dépend de la déformation et de la vitesse de
déformation.

- Pour les faibles déformations: A €; certains grains isolés croissent au
détriment des autres grains et peuvent atteindre des tailles au-dela de 30 um,
ceci en englobant des précipités (cf. microstructure N°2 de la fig. llI-3). A €, en
revanche, la croissance de grains se fait de maniere plus homogene. Le pic de
distribution s’élargit et se déplace légérement vers les plus grands diameétres
(cf. microstructure n°2 de la fig. IlI-4).

— Pour les grandes déformations, la tendance est relativement inversée. Les
tailles des grains déformés de €=0,63 a €; ont une distribution quasi-bimodale
concentrée autour de 8 et 20 um. A €,, nous constatons l'augmentation de la
population des grains ayant un diametre supérieur a 30 um passant de 0,1% a
presque 15% pour £=0,4 et €=0,63 respectivement. Ceci explique I'écart de
2um au niveau des diameétres moyens entre les deux vitesses. (fig. llI-5)
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Figure 111-6 : Effet de la déformation sur la distribution de la taille de grains. Etats
déformés a ¢, et ¢, puis trempés.
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Le franchissement des précipités par les joints de grains est plus fréquent quand la
déformation est appliquée a la vitesse €;. On observe en effet des grains tres gros avec de
nombreux précipités a l'intérieur (figs. llI-3 et Ill-4).

2) Analyse des joints de macle

La quantification des joints 23 dans les états déformés puis trempés en fonction de la
déformation (fig. llI-7) montre une nette dépendance a la vitesse de déformation. Pour les
états déformés a €,, la densité de joints 23, Dy3, atteint un pic a €=0,12 puis diminue quand la
déformation augmente. Cette diminution est compatible avec la destruction des macles
existantes par déformation plastique qui peut modifier les orientations cristallographiques
se trouvant de part et d’autre du joint 23. La diminution du taux de maclage pourrait
également s'expliquer par la recristallisation dynamique qui entrainerait un mouvement de
joints de grains supprimant les macles existantes. Ce mouvement se produisant sur de
courtes distances, ne générerait pas ou peu de nouvelles macles ; comme le suggére Gleiter
(1969) qui suppose que le maclage thermique ne se produit qu’a partir d’'une certaine
distance parcourue par le joint de grains. En revanche, 'augmentation de la quantité de
joints 23 constatée pour les faibles déformations a ¢, suggererait la possibilité d’une
germination dynamique (au cours de la déformation) de macles thermiques. En ce qui
concerne la vitesse &4, il est difficile de discerner une tendance. A partir de la déformation
€=0,24, la vitesse de déformation la plus élevée produit les densités de 23 les plus

importantes.

L'hypothése de la création dynamique de macles thermiques évoquée
précédemment ne peut pas étre confirmée. En effet, le refroidissement n’étant pas
instantané, les joints de grains peuvent continuer a évoluer apres la fin de la déformation
étant donné la température élevée de I'échantillon aux premiers stades de la trempe. Ainsi
des macles thermiques peuvent se former lors d’une phase « post-dynamique ». Nous
supposons que les cinétiques de trempes sont assez reproductibles d’un échantillon a
I’autre : environ 500°C/min en début de trempe (jusqu’a 700-600°C). Ceci sera confirmé
ultérieurement par la taille des précipités secondaires qui, mis en solution pendant la
déformation, re-précipitent au cours de la trempe et dont la taille dépend de la vitesse de
trempe. Nous ne pouvons donc pas relier les fluctuations observées a une simple fluctuation
des vitesses de refroidissement.
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Etat déformé puis trempé
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Figure llI-7 : Densité des joints X3 en fonction de la déformation dans les
échantillons déformés en torsion a Ty, puis trempés.

Etat déformé puis trempé
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Figure 111-8 : Proportion de macles incohérentes dans les échantillons déformés en
torsion a Ty, et trempés.

Par ailleurs, la proportion des macles incohérentes parmi les joints 23 (fig. I1I-8) est
également sensible a la vitesse de déformation. Cependant, a 'opposé des densités de joints
23, c’est la vitesse la plus basse qui produit les proportions de macles incohérentes les plus
élevées, notamment pour les déformations € supérieures a 0,4. De plus, nous remarguons
que la variation de densité de joints X3 aux faibles déformations, aux deux vitesses,
€,5’accompagne d’une variation en sens opposé de la proportion des macles incohérentes.
Les variations observées sur le Figure llI-7 aux faibles déformations pourraient donc étre
attribuées majoritairement a la création ou I'absence de création dynamique de macles
cohérentes. Lorsqu’il y a création, la fraction de macles incohérentes tend a diminuer, et
lorsque I'on ne crée plus de macles cohérentes, celles qui existent se transforment en
incohérentes ou bien disparaissent. La déformation plastique peut en effet induire une

89



Chapitre Il : Mécanismes d’évolution microstructurale de I'alliage PER®72 au cours de la déformation par
torsion a chaud et au cours de recuits ultérieurs

déviation des parois de macles cohérentes de leur plan {111} au-dela de la tolérance de 5°.
De méme les désorientations initialement identifiées comme étant des 23, ne le seraient
plus avec la tolérance fixée a 2°. Les écarts entre les mesures réelles et les désorientations 23
et ceux entre |'orientation de la trace de plan du joint de grains et celle des plans denses
{111} sont explicités dans le paragraphes 11.3.3.3

3) Analyse des joints de macles, des désorientations internes et structures de
dislocations

Les figures I1I-9 et 11I-10 montrent les mémes cartographies que les figures IlI-3 et 4
mais dans un mode de représentation permettant de visualiser les joints de grains (>5° de
désorientation) en noir, les joints 23 en rouge et les faibles désorientations (2 a 5°) en vert.
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Figure 111-9 : Evolution de la microstructure au cours de la déformation a €;. Joints
de grains (>5°) en noir, joints 23 (tolérance 2°) en rouge et désorientations internes en vert
(2-5°). La zone délimitée par des lignes pointillées sur la figure n°1 indique I’étendue de la
zone observable (dans le meilleur des cas) sur une lame mince de MET.

Nous précisons d’abord que la présence de joints de faibles désorientations peut a la
fois (1) étre due au réarrangement des dislocations auquel cas elles apparaissent le long de
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lignes définissant des contours de cellules ou sous-joints, (2) étre liée a une densité de
dislocations non restaurées assez élevée, elles sont alors distribuées de maniére diffuse dans
les grains.

L’état initial semble présenter des densités de dislocations (p) importantes en
comparaison avec les différents états déformés. Les désorientations internes ont tendance a
disparaitre aprés une faible déformation, pour les deux vitesses de déformation.

Durant les premiers stades de la déformation, la cinétique de restauration (par
annihilation et réarrangement des dislocations héritées du traitement thermomécanique
subi par la barre forgée) est donc plus rapide que celle de I'écrouissage engendré par la
torsion. Les gradients de densité de dislocations hérités de I’histoire thermomécanique de la
barre forgée contribuent également a I'augmentation assez rapide de la taille de grain de
I’état n°1 a I'état n°2 pour les deux vitesses de déformation. Ensuite quand la déformation
augmente de 0,2 a 0,4 la densité de joints de faibles désorientations augmente a nouveau.
Ceci est probablement lié a la génération de dislocations par la déformation plastique.

Pour les plus grandes déformations la densité de parois intragranulaires diminue et
certaines forment des ébauches de cellules, suggérant ainsi des états avancés de la
restauration. D’un point de vue global, les désorientations intragranulaires sont assez
réduites compte tenu des niveaux de déformation appliqués. Nous n'avons pas analysé ces
faibles désorientations de facon quantitative, tel que nous I'avons fait pour les joints 23, car
les faibles désorientations que nous détectons peuvent étre, dans certains cas, des artéfacts
de la préparation des échantillons (par exemple les rayures).

Une campagne d’observation par MET des microstructures déformées et trempées a,
par ailleurs, été menée dans le but d’analyser plus finement les structures de dislocations et
de valider l'interprétation des gradients d'orientation révélés par EBSD en terme de densité
de dislocations.

qd 1 AF T _';'

i OIS el L
o~ S D
k_' \v’../““.‘ ' ‘ .f. ‘-," £

o)
R

20 um S

Nz D

91



Chapitre Il : Mécanismes d’évolution microstructurale de I'alliage PER®72 au cours de la déformation par
torsion a chaud et au cours de recuits ultérieurs

20 um

“f]

K
A

4

_20um_

Foe

Figure 111-10 : Evolution de la microstructure au cours de la déformation a ¢,. Joints
de grains (>5°) en noir, joints 23 (tolérance 2°) en rouge et désorientations internes en vert
(2-5°).

Nous avons analysé par MET des lames prélevées dans les éprouvettes de torsion et
compression. Les figures IlI-11, 11I-12 et 11I-13 illustrent les principaux phénomeénes observés.
Les microstructures issues d’essais de compression a Tqp sont encadrées en bleu. Les
déformations et vitesses de déformation relatives aux essais de compression sont estimées
et données a titre indicatif.

Les observations par MET nous permettent de constater que :

e La densité de dislocations intragranulaires est globalement faible. Ceci corrobore le

comportement rhéologique qui montre peu d'écrouissage (fig. lll-1), et les faibles
EBSD.
micrographies (a) a (f) de la figure 11I-11 montrent des microstructures de grains assez

densités de sous-joints de faible désorientation observées par Les
peu écrouis compte tenu des niveaux de déformation appliqués.

o |l est difficile de comparer le niveau d’écrouissage d’un échantillon a I'autre compte
tenu de la représentativité réduite de la zone transparente aux électrons obtenue sur
les lames minces de MET (la taille de cette zone est illustrée sur la fig. 111-9).
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(b) £=0.3 a £,

(c)e=0.8a ¢4

)

(f) compression e=1.2 a €;
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Figure 1lI-11 : Observations par MET de microstructures de grains déformées a Ty,
puis trempées. Les vitesses et niveaux de déformation sont indiqués au-dessous de chaque
micrographie.

e Dans certains grains, trés ponctuellement, les dislocations se sont arrangées en sous-
joints, notamment pour les grandes déformations (fig. lll-11 (c) et (d)).

e Les voisinages des précipités primaires ne constituent pas spécialement des sites de
concentration de dislocations comme ce qui pourrait étre attendu dans un matériau
biphasé. La recristallisation ne semble pas se produire dans ces zones. Le mécanisme
« Particule Stimulated Nucleation » évoqué en chapitre | n’est pas activé (fig. 11l-12)

e La quantité de dislocations dans les précipités est plus importante que celle dans les
grains. De plus, elles semblent avoir atteint des stades avancés de restauration
comme en témoigne la présence de sous-joints.

e Dans certains cas, les précipités sont au contact de macles thermiques de la matrice
(fig. M-11 (f) et (b)).

e Les précipités secondaires sont cohérents avec la matrice comme illustré figures IlI-
13 (b) piuisque I'on voit une certaine continuité entre le réseau de la matrice et celui
du précipité

Déformation par compression €=0.45 a ¢,

Figure 1lI-12 : Observations par MET de microstructures de précipités y’ primaires
déformées a T4, puis trempées.

Afin de s’assurer que les microstructures analysées ont bien été figées aprés
déformation, ce qui nous a semblé important compte tenu des trés faibles densités de
dislocations constatées, la taille des particules de y’ secondaire qui ont « re-précipité » au
cours de la solidification a été contrélée. Une taille moyenne de 20 nm (fig. IlI-13) a été
mesurée ce qui, d’aprés la fig. 11-2, correspond approximativement a une vitesse de
500°C/min en début de trempe (jusqu’aux températures 700 a 600 °C) et valide ainsi le bon
déroulement de la trempe. La morphologie ondulée des joints de grains (fig. 111-13 (b) et (c))
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et la forme allongée des précipités secondaires en contact avec les joints de grains
témoignent d’'un mouvement de joints de grains au cours de la re-précipitation qui se
produit durant la trempe donc a des températures relativement basses.

a) €=0.3 a €; champ sombre

b) €=0.1 a €,. Image a haute résolution montrant la cohérence des précipités avec la
matrice

(c)e=0.1a¢,

Figure 11I-13 : Observations par MET de microstructures de précipités y’ secondaires
dans un échantillon déformé par torsion a T, puis trempé. (Les clichés (c) et (b) ont été
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réalisés par Philippe Vennégués, Ingénieur de Recherche au Centre de Recherche sur
I'Hétéroépitaxie et Ses Applications CRHEA-CNRS)

11.2.2 Evolution microstructurale au cours d’un recuit subsolvus

Dans ce paragraphe, les microstructures obtenues dans les échantillons déformés par
torsion A Tqup, trempés et ensuite recuits a Ty, sont analysées.

111.2.2.1 Influence de la déformation préalable sur I’évolution de la taille de
grains

Dans les microstructures obtenues aprés traitement subsolvus, la taille moyenne de
grains dépend de la déformation préalable pour les échantillons déformés a €, (fig. 11l-14). La
similitude des microstructures représentées dans la figure 1ll-15, nous permet de déduire
gue pour la vitesse la plus lente ¢,, la déformation n’a pas d’incidence significative sur la
taille moyenne des grains alors que cela était le cas a l'issue de la déformation (fig. IlI-5). Les
tailles moyennes de grains représentées en figure IlI-16 sont en adéquation avec cette
observation.

La figure 1lI-17 représente la variation de la taille moyenne de grains au cours du
recuit subsolvus (différence entre la taille de grains moyenne a l'issue du recuit et celle
mesurée aprés déformation et trempe). A €; , le recuit accentue I'effet de la déformation sur
le grossissement ou le raffinement des grains déja observé dans les microstructures
déformées et trempées. Pour les faibles et les grandes déformations, la taille de grains
continue a croitre (variation positive dans figure 11I-17). Pour les déformations
intermédiaires, I'affinage de la microstructure se poursuit pendant le recuit (variation
négative). Si on suppose que des phénomeénes de recristallisation dynamique sont a I'origine
de la diminution de la taille de grains pendant la déformation, deux hypothéses peuvent étre
avancées pour expliquer que la taille de grains continue a diminuer au cours du recuit : i)
recristallisation statique ou ii) recristallisation postdynamique. La recristallisation statique
est peu probable compte-tenu des faibles densités de dislocations observées dans les états
trempés aprés déformation. La recristallisation postdynamique est en revanche plus
plausible. Les (petits) grains et germes issus de la recristallisation dynamique croissent
pendant le recuit de facon a augmenter leur fraction surfacique au détriment des plus gros
grains (défavorisés par une énergie stockée plus importante). Ceci peut se traduire par une
diminution de la taille moyenne des grains.

La comparaison des distributions de tailles de grains dans les figures IlI-6 et 18 va
dans le sens des discussions qui précedent. Nous constatons en effet I"lamplification du pic
des gros grains pour €=0,12 et celui des grains fins pour €=0,4. La distribution quasi-bimodale
a & pour €=0,63 est moins marquée apres le recuit subsolvus et décalée vers les diametres
plus élevés.
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€=0,4, ¢, recuit subsolvus €=0,63, £, recuit subsolvus

Figure 111-14 : Microstructures déformées a ¢, puis recuites a Tqyp.
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€=0,4, £,,recuit subsolvus €=0.63, £,,recuit subsolvus

Figure I11-15 : Microstructures déformées a ¢, puis recuites a Tqyp.
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Figure lll-16 : Effet de la déformation préalable sur la taille de grains dans les
microstructures obtenues apreés le traitement thermique de 30 min a Tsyp.
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Figure llI-17 : Variation de la taille de grains au cours du recuit de 30 min a T, en
fonction de la déformation.

L'invariabilité de la taille des grains a €, n’est pas un simple effet de moyenne. Les
histogrammes de figure IlI-18 montrent clairement des distributions tres similaires. Pour les
échantillons déformés a cette Vvitesse, le recuit contribue considérablement a
I’'homogénéisation de la distribution de la taille de grains malgré des microstructures assez
différentes en fin de déformation (histogrammes gris des figs. I1ll-6 et 18). Cet effet
d’homogénéisation est trés marqué pour la déformation £€=0,63 étant donné I'importante
évolution de I'histogramme entre la figure 111-6 et figure 111-18. Le pic des gros grains disparait
au profit d’une augmentation de la proportion des grains plus petits (6-8 um de diamétre).
Ceci pourrait étre expliqué a nouveau par la recristallisation postdynamique, intervenant
cette fois a un niveau de déformation dépassant le seuil de la recristallisation dynamique
(e=0,4). En revanche quand la déformation est appliquée a &, la distribution de taille de
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grains qui apparait pendant la déformation est a peu pres conservée au cours du recuit
subsolvus (histogrammes noirs des figs. 111-6 et 18).

Le facteur probablement responsable de cet écart est la capacité des joints de grains
a franchir les précipités comme en témoigne la présence de précipités intragranulaires dans
la microstructure n°2 de la fig. IlI-14. Si la vitesse de déformation est élevée, les joints de
grains semblent disposer de suffisamment de force motrice pour pouvoir franchir les
précipités y’ primaires aussi bien pendant la déformation qu’au cours du recuit ultérieur.
Ceci n’est pas le cas quand la vitesse de déformation est plus faible. Les joints de grains
restent alors majoritairement bloqués sur les y’ primaires comme on peut le voir sur les
cartographies de la figure 1l1-15.

Ce raisonnement est également valable pour le niveau de déformation supérieur
€=0,63, puisque lI'on constate que les grains ont plus de facilité a croitre lorsque la
déformation est appliquée a €;.
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Figure 11I-18 : Effet de la déformation sur la distribution de taille de grains. Etats
déformés a ¢, et ¢, puis recuits pendant 30 min a Ty,

111.2.2.2 Influence de la déformation préalable sur les densités de joints de
macles obtenues apres recuit a T,

La figure 1lI-19 représente la variation de la densité de joints 23 au cours du recuit
subsolvus par rapport a celle mesurée dans les états déformés et ensuite trempés en
fonction de la déformation (valeurs de I’état final moins les valeurs de I'état initial). Les
figures 111-20 et 21 représentent respectivement les quantités de joints 23 et les proportions
de macles incohérentes.
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Figure 11I-19 : Variation de la densité de joints Z3 suite au recuit de 30 min a T, en

fonction de la déformation.

Les variations de la densité de joints 23, ADy3, au cours du recuit subsolvus sont
essentiellement positives (fig. 11I-19). Le mouvement des joints de grains pendant ce recuit

semble donc favorable a la création de macles. En valeurs relatives, la vitesse élevée ¢; est

globalement plus favorable a la formation de macles que la vitesse ¢,. Ce sont plutdt les

déformations intermédiaires qui donnent un meilleur apport de macles pendant le recuit

subsolvus. En valeurs absolues et pour les deux vitesses, par contre, D53 diminue de maniére

monotone avec la déformation.

Dans la figure 111-19, la valeur assez élevée, enregistrée pour €=0, montre que

I’évolution de I'état initial, brut de la barre forgée, au cours du recuit subsolvus est plus

favorable a la formation de macles que tous les états déformés a Tsyp.
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Figure 11I-20: Effet de la déformation préalable sur densité de 23 dans les
microstructures obtenues apreés le traitement thermique de 30 min a Tsyp.
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Figure 111-21 : Evolution de la fraction de macles incohérentes dans les échantillons
déformés en torsion a Ty, et traités en subsolvus.

Pour >0, la proportion de macles incohérentes varie peu en fonction de la
déformation (figure 1lI-21) (entre 30 et 40%). Les proportions de macles incohérentes ont
tendance a diminuer au cours du recuit en comparaison avec les valeurs mesurées sur les
échantillons déformés et trempés (fig. 111-8) surtout pour les échantillons déformés de £=0,63
a € etdee=0,4 a ¢,, en passant de plus de 40% a 20 % et de 50% a 30% respectivement. En
contrepartie, les densités totales de joints 23 tendent a augmenter au cours du recuit
(valeurs globalement positives sur la fig. [11-19). On conclut donc davantage a une genese de
nouvelles macles thermiques cohérentes plutot qu’a un développement des macles
incohérentes existantes.

Seul I'état initial échappe a la précédente conclusion, sa proportion de macles
incohérentes augmentant considérablement au cours du recuit subsolvus, de 50% a presque
70%. La densité totale de joints 23 augmente également de plus de 0.12 um'l. Un
développement des macles incohérentes est donc ici a prendre en compte, en plus d’'un
mécanisme de création de nouvelles macles cohérentes, et qui doit étre lié a I'histoire
thermomeécanique particuliere de la barre forgée (sans doute écrouie a de plus faibles
températures que Tgyp).

11.2.3 Evolution microstructurale au cours d’un recuit supersolvus

Dans ce paragraphe, nous analysons |'effet de la déformation préalable sur
I’évolution des microstructures déformées-trempées recuites a la température supersolvus.

111.2.3.1 Influence de la déformation préalable sur I’évolution de la taille de
grains

L’élément nouveau avec le passage en supersolvus est la dissolution des précipités y’
primaires. Une fois éliminé cet obstacle qui entravait, ou, du moins, freinait, le mouvement
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des joints de grains, la taille de grains augmente considérablement. Les moyennes se situent
désormais autour de 80um au lieu de ~15um avant le passage en supersolvus figure I11-22).
Par soucis de représentativité statistique nous avons gardé le méme nombre de grains
analysés pour les microstructures biphasées et monophasées. Par conséquent, nous avons
d élargir considérablement les champs mesurés. De ce fait, les échelles d’hétérogénéité
liées notamment a la distribution spatiale des précipités primaires ne sont plus les mémes.
En effet, les zones ou il y a une forte concentration de précipités en d’autre termes ou la
croissance de grains et plus freinée n’ont pas la méme étendue relativement a la taille de
grains qu’avant passage en supersolvus.

Bien que le traitement supersolvus modifie radicalement la microstructure issue de la
déformation, la taille de grains dépend nettement de la déformation préalable (fig. 111-22). La
forme des courbes d'évolution de la taille de grains en fonction de la déformation est assez
différente pour les états trempés et les états recuits supersolvus. Nous notons par ailleurs
qgue l'incidence de la déformation sur I’évolution de la taille des grains au cours de recuits
supersolvus est différente de celle au cours de recuits subsolvus : les formes des courbes des
figures IlI-22 et 1ll-16 ne sont pas comparables.
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Figure 111-22 : Taille de grains en fonction de la déformation préalable obtenue a
I'issue du recuit supersolvus.

Les faibles déformations préalables favorisent davantage la croissance des grains en
supersolvus que ne le font les grandes déformations. Ceci est valable pour les deux vitesses
de déformation. Pour les grandes déformations (€20,4), les grains déformés a faible vitesse
€, croissent plus que ceux déformés a €; pendant le traitement supersolvus. Comparant les
cartographies des figures 111-23 (¢;) et 24 (¢,), pour ces mémes niveaux de déformation, les
microstructures déformées a la plus grande vitesse sont relativement fines et homogénes.
Cette homogénéisation pourrait étre ici encore (voir paragraphe 11.2.2.1) I'effet combiné de
la recristallisation dynamique et postdynamique, toutes deux plus actives aux vitesses
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élevées, la recristallisation postdynamique intervenant cette fois au cours de la montée en
température.

Figure 111-23 : Cartographies des grains des états déformés a ¢, puis recuits pendant
30 min a Tsyper

Cette interprétation est confirmée par I’'examen des histogrammes de la fig. llI-25 qui
indique a la fois des structures plus grossieres apres des déformations a €,, et un
resserrement des distributions (aux deux vitesses) lorsque les déformations augmentent.

L’examen des histogrammes et des cartographies des microstructures déformées a ¢,
montre également que |'écart de 25um avec la taille moyenne des grains obtenue a €; pour
les grandes déformations (fig. 111-22 a partir de €=0,4) est le résultat d’un grossissement des
grains menant a des microstructures relativement hétérogeénes (cartographies 3 et 4 de la
fig. 111-24).
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Figure 11I-24 : Cartographies des grains des états déformés a ¢, puis recuits pendant
30 min a Tsyper
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Figure 1lI-25 : Effet de la déformation sur la distribution de taille de grains. Etats
déformés a ¢, et ¢, puis recuits pendant 30 min a Tgyper

111.2.3.2 Influence de la déformation préalable sur les densités de joints de
macles obtenues aprés recuit a Tgpe,

D’un point de vue général, les densités de joints X3, D53, obtenues apres passage en
supersolvus sont environ 2 a 3 fois plus faibles que dans les microstructures fines et
biphasées (~7.102 um™ contre 1 4 2.10™ um™) (figure 111-26). En dépit de cette diminution,
nous pensons que les recuits supersolvus sont favorables a la formation de macles. En effet,
la présence de parois de macles qui traversent la totalité des grains, illustré fig. IlI-28,
suggere que celles-ci ont été formées plutét pendant la croissance des grains au cours du
recuit supersolvus et ne sont pas héritées des microstructures trempées.

En comparant les microstructures issues du recuit supersolvus entre elles, nous
remarquons que les faibles déformations, qui favorisent la croissance de grains, favorisent
également la formation des macles et donnent les densités de joints 23 les plus élevées.
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Figure 11I-26 : Influence de la déformation préalable sur I’évolution de la densité de
joints Z3 obtenues dans les microstructures ayant subi un recuit supersolvus

Le recuit supersolvus diminue légérement les proportions de macles incohérentes
pour la vitesse de déformation &, (figure IllI-8 et figure 111-27). Les joints 23 quantifiés sont
davantage le résultat de la création de nouvelles macles cohérentes que du développement
des macles incohérentes existantes qui auraient migré lors du traitement thermique. Nous
rappelons I'effet similaire du recuit subsolvus qui a diminué les proportions de macles
incohérentes (fig. 111-21). Si les microstructures sont déformées a €,, en revanche, les
proportions de macles incohérentes ne diminuent pas beaucoup voire augmentent (€=0,12).
Les nouvelles macles thermiques formées au cours du traitement supersolvus présentent
alors probablement des proportion incohérentes ou alors la longueur des macles
incohérentes existantes, formées avant passage en supersolvus, augmente suite a leur
migration au cours du traitement thermiques supersolvus. Ces données indiquent donc que
la vitesse de déformation joue un role sur la maniére dont les macles se développent au
cours d’un traitement thermique. Afin de confirmer visuellement I'analyse quantitative
reportée sur la figure 11.27, la figure 11I-28 montre une microstructure déformée a ¢,
présentant une importante proportion de macles incohérentes, clairement hors du plan
{111} et la compare a la microstructure n°4, ¢, dont la plupart des joints de macles
constituent des parois cohérentes. Les deux états de la fig. 11I-28 sont indiqués par des
fleches sur les figures IlI-26 et 111-27.

Bien que les grains de la microstructure initiale aient montré une grande aptitude a
macler pendant le recuit subsolvus, la microstructure obtenue aprées mise en solution des
précipités et recuit supersolvus présente, comme souligné plus haut, une plus faible densité
de joints X3. Le traitement supersolvus modifie donc de maniere importante les
microstructures de déformation en termes de densités de macles, comme nous le
discuterons par la suite.
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Figure 111-27 : Fraction des macles incohérentes dans les microstructures ayant subi

un recuit supersolvus en fonction de la déformation préalable
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Figure 111-28 : Microstructures de joints de grains obtenues aprés le traitement

supersolvus. Les faibles désorientations ne sont pas comparables a celle représentées dans
les figures 111-9 et 11I-10 compte tenu de la différence entre les pas de mesure (1,5 um
contre 0,4 um)
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.3 Etude des mécanismes impliqués dans I’évolution

de la microstructure

i1.3.1 Evolution microstructurale

En se basant sur I’évolution de la taille de grains pendant la déformation (figure IlI-5),
trois régimes peuvent étre identifiés. Les échantillons, étiquetés de 2 a 4, sont représentatifs
de chaque régime :

a. ¢<0,4 : Mode «SIBM », (Strain Induced Boundary Migration)

Contrairement a I'utilisation habituelle de ce terme dans la littérature qui consiste a
décrire la croissance des germes de grains recristallisés, nous I'employons ici au sens littéral :
la migration de joints de grains engendrée par la déformation plastique via les gradients de
densité de dislocations.

Une croissance de grains assez importante a été constatée pendant les premiers
stades de la déformation (fig. Ill-3 : microstructure n°1 = microstructure n°2). La vitesse de
déformation élevée favorise davantage le déclenchement de la SIBM car elle génére sans
doute des densités et des gradients de densité de dislocations plus importants. La
microstructure n°2 de la figure 1lI-3 montre que certains grains ont cr(i, localement,
beaucoup plus que leurs grains voisins. Ceci peut étre expliqué par leur orientation relative
par rapport au chargement macroscopique. En effet, les grains orientés de telle facon que
leurs systémes de glissement soient peu activés, pouvant étre caractérisés par un facteur de
Taylor faible, présentent de faibles densités de dislocations, ce qui génére des gradients de
densité de dislocations locaux assez élevés lorsque les grains voisins présentent des densités
de dislocations plus élevées (facteurs de Taylor élevés).
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Figure 111-29 : Echantillon déformé trempé (€=0,12 a ¢,). Les couleurs des grains sont
aléatoires, les précipités apparaissent en blanc, les joints de plus de 10° de désorientation
apparaissent en noir (y compris les interfaces grains/ y’ primaires). Seuil de détection des
grains diameétre = 4,5 um.

Nous avons observé, par ailleurs, que les grains qui arrivent a croitre en englobant les
précipités sont souvent situés dans les régions ou la fraction volumique des précipités
primaires est relativement basse (fig. 111-29). La croissance irréguliere de ces grains serait
donc due a la SIBM et amplifiée par le faible ancrage local.

Les gros grains s’étant développés pendant la déformation a &; continuent a grossir
au cours du recuit subsolvus. La taille moyenne des grains de plus de 28 um de diamétre
passe de 37um a 52 um dans I’échantillon déformé de €=0,12 (microstructure n°2 des figures
[1I-3 et 11I-14). En revanche a &,, d’une part les grains croissent moins pendant la déformation
et d'autre part leur taille moyenne diminue au cours du recuit subsolvus. La population des
grains ayant plus de 28 um de diamétre diminue (histogramme n°2 fig. llI-6) a la suite du
traitement thermique subsolvus (histogramme n°2 fig. 111-18). Cela peut étre expliqué par le
fait que :

1. Les grains ayant pu croitre lors de la déformation ne disposent plus de suffisamment
d’énergie pour continuer a se développer car les gradients de densité de dislocation
sont moins importants quand la déformation est appliquée a ¢, plutot qu’a €.

2. La probabilité gu’un joint de grains rencontre un précipité augmente avec la longueur
de ce joint (i.e. les périmetres des grains associés). Les gros grains sont donc plus
concernés par l'ancrage. Les petits grains peuvent se développer au détriment des
plus gros grains, ce qui peut mener a une diminution du diamétre moyen des grains
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telle qu'il est calculé, avec une pondération surfacique. Nous donnons I'exemple
suivant pour illustrer ce phénomene. Considérons une population de 6 grains
constituée d’un gros grain de 20 um? de surface et 5 petits grains de 2 pum? de
surface, soit une surface totale de 30 um? et un diameétre moyen de 5,8 um. Si tous
les petits grains doublent de taille a surface totale constante, le diamétre moyen de
cette population de grains tombe a 4 um.

b. £=0,4 :Mode « DRX » : Recristallisation dynamique

La DRX est le phénomene pouvant expliquer I'affinage des grains autour de ce niveau
de déformation. Dans le but d’affirmer, de maniére irréfutable, I'activation de la DRX dans
cette plage de déformation, nous avons mesuré la taille moyenne des plus petits grains
représentant une fraction de 20% en nombre, d,q9, (figure 111-30). La forme globale des
courbes est similaire a celle représentant la taille moyenne de tous les grains (figures IlI-5 et
I1I-16), excepté pour le pic apres faible déformation a €;, qui est donc la conséquence de la
croissance des plus gros grains. La valeur de azo% des états trempés diminue a partir de
€=0,12 pour les deux vitesses et n"augmente qu’a £€=0,63. Ceci est le signe de I'augmentation
progressive de la densité de germes en fonction de la déformation jusqu’a ce que la fraction
de grains recristallisés maximale (£100%) soit atteinte, sans doute au voisinage de €=0,63. Le
seuil critique de la DRX se situerait autour de €=0,12-0,24. Il s’agit évidemment d’un critere
macroscopique, et les fluctuations locales de ces phénomenes peuvent étre importantes.

D’apres la littérature (Humphreys et Hatherly 2004), le seuil de déclenchement de la
recristallisation dynamique dépend de la vitesse de déformation. Elle intervient, en effet a
des niveaux de déformation plus bas pour les vitesses de déformation les plus basses
témoignant d’une cinétique plus rapide. Nos observations, néanmoins, ne nous permettent
pas a ce niveau de vérifier ce résultat étant donné que le seuil se situe dans la méme plage
de déformation pour les deux vitesses de déformation (entre 0,12 et 0,24). L'écart entre
celles-ci n’est pas suffisamment significatif pour discriminer les seuils de déclenchement de
la DRX.

L’affinage plus important a €; suggere une densité de grains recristalisés plus
importante et/ou une recristallisation plus compléte. La poursuite de I'affinage au court du
recuit subsolvus semble étre le signe d’une recristallisation postdynamique. Ceci ne
semblerait pas compatible avec la cinétique plus lente de DRX
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Figure 111-30 : Taille moyenne des 20% (en nombre) plus petits grains en fonction de
la déformation

c. c. ¢>0,63 : Mode « steady-state » : Régime stationnaire

Ce terme est utilisé pour désigner I'état stationnaire atteint par la microstructure
apres le déclenchement de la DRX. Cet état est caractérisé par une taille de grains et une
contrainte d’écoulement qui dépendent seulement de la vitesse de déformation et de la
température. Ceci a été observé dans les matériaux monophasés (Derby 1992) et décrit par
de nombreux modeles de DRX discontinue comme celui de Montheillet et al. (2009).

Pour ce qui concerne I'alliage de cette étude, les courbes rhéologiques de la figure llI-
2 montrent que la contrainte se stabilise a partir de €=0,2. Bien que le régime stationnaire
n’apparaisse pas en terme de tailles de grain dans les courbes de la figure IlI-5, on peut
mentionner ici que la taille moyenne de grains dans des échantillons beaucoup plus
fortement déformés (jusqu'a =8, essais non reportés ici) est sensiblement égale a celle des
échantillons déformés de €=0,63 (d = 20 um pour les vitesses &, et &, et histogrammes
comparables a ceux de £€=0,63). Les distributions de tailles sont également similaires.

Les microstructures déformées a €, de €=0,63 (fig. lll- 17) et ensuite recuites en
subsolvus subissent un affinage sans doute pour les mémes raisons que celles évoquées au
la section 1ll.3.1.a. L'autre explication serait la recristallisation postdynamique que nous
mentionnons dans le paragraphe 111.2.2.1. Les microstructures déformées a €;, en revanche,
ont tendance a croitre au cours du recuit subsolvus (fig. llI-17). L'effet de la vitesse de
déformation est plus adéquation avec I’"hypothése de la recristallisation postdynamique que
le mode DRX. En effet, étant donné que la cinétique de recristallisation est plus lente pour la
vitesse €, le matériau est plus écroui dans son ensemble, donc les germes croissent tres vite
et atteignent une taille plus importante avant de se rencontrer, car ils surmontent les
obstacles que constituent les précipités.
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11.3.2 Conséquences sur la formation des joints £3

Dans cette section nous analysons I'évolution de la densité de joints 23 en la
confrontant a celle de la taille de grains. Les évolutions microstructurales observées sont
également comparées a celles prévues par les modeles de la littérature.

Compte tenu de l'importance du facteur migration des joints de grains dans les
évolutions microstructurales que nous avons observées, nous nous appuyons sur la théorie
avancée par Gleiter (1969) qui consiste a expliquer la formation des macles thermiques par
un accident de croissance (éq. I-13 et figure 1-17) qui interviendrait lors de la migration des
joints de grains. Se basant sur cette méme hypothése, Pande et al. (1990) ont proposé un
modéle phénoménologique reliant la quantité de macles a la taille de grains. lls supposent
gue la quantité de macles formées lors de la migration d’un joint de grains est
proportionnelle au produit de la distance parcourue et de sa vitesse, elle-méme considérée
proportionnelle a la force motrice pilotant le mouvement du joint. Leur modéle ne prend en
compte que la force motrice liée a la courbure.

Dans la figure 111-31, nous représentons les densités de macles en fonction de la taille
de grain de tous les échantillons analysés dans ce chapitre (plan expérience figure 1lI-1). La
courbe de Pande est tracée en bleu apres I'identification des constantes de I’équation |-15
avec la méthode des moindres carrés. L’équation I-15 exprimée avec les grandeurs utilisées
dans ce chapitre devient :

Dy, =AdL d
3 = nB

(1-1)

A= ?=0.9et3=1)0 =2.6 pm

0

Cercle N

AN

Joints 23 :
N cercles

Cercle 2
Cercle 1

2N intercepts

r,=rayon du i ¢ cercle

Figure 1lI-31: Représentation schématique 2D d’une microstructure purement
isotrope de joints 23
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Pour Pande et al. (1990), la quantité de joints Z3 est le nombre de macles par unité
de longueur, mesuré en comptant les joints 23 rencontrées par un segment interceptant les
joints de grains dans une direction donnée, et en divisant ce nombre par la longueur du
segment. Elle est donc homogeéne a I'inverse d’une distance [m™].

Nous avons adopté un autre mode de calcul : a savoir la longueur des joints 23 par
unité de surface, également homogéne a l'inverse d’une distance. Ce choix nous permet de
nous affranchir du probléeme de I'anisotropie causée par I'alignement des précipités sur les
lignes de fibrage.

D’un point de vue purement géométrique, les deux modes de calcul sont assez
équivalents. Imaginons une microstructure parfaitement isotrope : ou le nombre de joints 23
interceptés par un segment est le méme quelle que soit la direction du segment. La
représentation schématique en deux dimensions de ces joints de grains est un ensemble de
cercles concentriques (fig. IlI-31). Dans le tableau IlI-1, nous comparons les densités de 23
obtenues selon les deux modes de calcul : la méthode des intercepts de Pande et la densité
surfacique. Les deux méthodes de calcul donnent des résultats équivalents pour la
microstructure schématique de la fig. I1I-31.

Tableau Ill-1 Comparaison des deux modes de calculs de densités de joints 23 :
méthode des intercepts et densité surfacique

Calcul du nombre d’intercepts par unité de Calcul de la longueur par unité de surface

Iongueur (DE3 Pande) (D£3 surfacique)

- Surface analysée = mR?
- Longueur de joints 23 :

ly3= Somme des périmétres des cercles
- Rayon du i®™ cercle :

rj = rj_q + 2

R
2N-1

Longueur du segment = 2R rn=R=(0CN-Dr, > =

N _ i
DZB Pande — E i = (21 1) 2N —1
a 21R
lgs =Zz1m = (NN + D = N)
i
21tRN?2
s = 501
I53

D ——L
X3 surfacique TtR2
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Le modéle de Pande et al. (1990) (figure 111-32) permet de reproduire grossiérement
la variation globale de la densité de macles en fonction de la taille de grains dans I'alliage
PER®72 traité thermomécaniquement (il est a noter que les données ne sont pas
représentées sur une échelle logarithmique comme pour la figure I-22). Nous distinguons en
effet 2 régimes :

1. Pour les faibles tailles de grains (<25um), les densités de macles présentent une
trés forte dispersion. Le manque de cohérence avec le modeéle de Pande peut étre
expliqué en partie par le fait que le nuage de points représente aussi bien des
microstructures déformées (symboles carrés) que déformées puis recuites
(symboles ronds).

2. Pour les microstructures plus grossiéres, obtenues principalement a I'issue du
recuit supersolvus (symboles triangulaires), la force motrice liée a la courbure
diminue considérablement et réduit la vitesse de migration de joints et donc le
nombre de macles créées. Lorsque les joints des grains qui croissent balayent les
grains qui rétrécissent la quantité de macles détruites est plus importante que
celle des macles générées. Ceci explique les densités de macles relativement
basses obtenues pour les microstructures a gros grains.
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Figure 11I-32: Confrontation des données expérimentales relatives a [l'alliage
PER®72 traité thermomécaniquement a chaud avec le modéle de Pande et al. (1990)

Nous remarquons que, d’aprés le modele de Pande et al. qui n’intégre pas I'effet de
la déformation plastique, la densité de joints 23 diminue quand la taille de grains augmente
(fig. 1I-32). Ceci n’est pas compatible avec les évolutions microstructurales de l'alliage
PER®72, notamment celles des états déformés a la vitesse €, puisque I'on a pu observer une
densité de 23 qui augmente avec la taille de grains.

Afin d’expliquer I'écart entre nos résultats expérimentaux et le modele de Pande et
al., nous analysons I'évolution de la force motrice produite par les gradients de densités de
dislocations en se basant sur les évolutions microstructurales discutées dans le paragraphe
précédent.

Le tableau IlI-2 récapitule les effets des recuits sur les microstructures déformées
correspondant aux 3 régimes identifiés (paragraphe Il11-3-1).

Tableau IlI-2 Influence des recuits sur les quantités de macles et les tailles de grains
dans les états issus des trois régimes de déformation identifiés en 1l1-3-1, a ¢, et ¢,
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€1

Mode « SIBM »

2

Mode « DRX »

3

Mode « Steady-State »

A

A lissue de
la
déformation

d =15 um
DZ3 = 7.10-2 p.m'l

d =8,5um
DE3 = 6.10-2 p.m-l

d = 16,5 um
D23 = 9.10-2 p.m'l

Effet du | Ad = +3um Ad = +0,5 pm Ad =+ 2 um

recuit ADgs = 0 pum’ ADgs =+6.102pum™ | ADgs = +2.10% um?
subsolvus

Effet du | Ad =+ 75 um Ad =+ 58 um Ad = +33 um

recuit ADE3 = '1.10_2 um_l AD23 = O }J.m_l ADE3 = '5.10_2 um_l

supersolvus

€2

Mode « SIBM »

2

Mode « DRX »

3

Mode « Steady-State »

A

A lissue de
la
déformation

d =12,5 pm
D23 = 1310_2 um_l

d =10 um

DZ'3 = 4.10_2 p.m_l

d =18,5 um

D)_’:g = 4.10_2 p.m_l

Effet du | Ad =-0,5 um Ad =+2 pm Ad =-7 pm

recuit ADgs =0 pm’ ADgs = +4.102pum™* | ADg; =-1.10% um™
subsolvus

Effet du | Ad = +110 um Ad =+73 pm Ad =+ 62 pm
recuit ADE3 = '9.10-2 pm-l ADZ?} = O um_l AD23 = 0 um—l

supersolvus

Les effets des recuits sub- et supersolvus ne donnent pas les mémes tendances. Le
recuit supersolvus entraine une croissance de grains plus importante dans les
microstructures déformées a la vitesse la plus basse (62 a 110 um pour €, contre 31 a 75 um
pour ;). En revanche, quand le recuit est appliqué a Ty, c’est la vitesse la plus élevée qui
I'emporte. L'inversion de tendance peut étre liée a la présence de la seconde phase qui
conditionne le mouvement des joints de grains, ou bien a I'occurrence de la recristallisation
dynamique. En effet, dans la plupart des cas, la déformation a &, ne fournit pas
suffisamment de force motrice (associée au gradient de densité de dislocations) aux joints

de grains pour dépasser la barriere des précipités. La force de freinage par les précipités
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empéche donc la microstructure de se développer (figure IlI-4). En revanche, si les précipités
sont mis en solution (traitement supersolvus), les joints de grains sont libérés et les grains
croissent. Pour les mémes raisons liées aux faibles densités de dislocations, la
recristallisation dynamique peut ne pas (ou peu) s’initier. La déformation a €, permet de son
coté le grossissement des grains malgré le freinage exercé par les y’ primaires (voir Figure IlI-
3), et avant dissolution de ceux-ci. Elle est également plus susceptible d’initier une
recristallisation dynamique.

Il est frappant de constater sur le tableau lll-2 que les microstructures qui ont atteint
les tailles de grain les plus élevées apres recuit en supersolvus sont celles qui correspondent
aux histogrammes de tailles de grains les plus larges (voir Figure IlI-25). On est donc tenté
d’expliquer l'inversion de tendance sur les tailles de grains en recuit supersolvus par le
niveau d’hétérogénéité de la microstructure. Le tableau IlI-3 montre en effet que pour tous
les niveaux de pré-déformation, les évolutions de tailles de grains sont telles que la majeure
partie des grains initiaux ont disparu aprés traitement. Cela signifie que la taille de grain
finale est essentiellement gouvernée par des processus de croissance de grains, dictés
exclusivement par I'effet de la courbure et I'énergie des joints de grains. La topologie
granulaire va donc jouer : pour des microstructures trés hétérogénes, les petits grains vont
disparaitre rapidement au profit des plus gros, ce qui va induire des tailles de grains finales
plus importantes en moyenne, en accord avec les résultats du tableau IlI-2 et les
histogrammes de la Figure IlI-25. L'origine des hétérogénéités peut venir des deux effets
mentionnés plus haut : (a) effets d’ancrage des précipités, et (b) niveau de développement
de la recristallisation dynamique. Pour le deuxiéme point, il apparait sur la Figure IlI-25 que
les états 3 et 4 apres déformation a €; sont bien ceux qui sont les plus susceptibles d’avoir
recristallisé dynamiquement, et qui aboutissent a des tailles de grain finales les plus faibles.

La variation des quantités de macles au cours du recuit supersolvus conjugue I'effet
de deux mécanismes :

1. Création de macles thermiques par le mouvement des joints de grains
2. Destruction des macles existantes quand elles sont balayées par les joints des grains
qui croissent. Comme déja mentionné plus haut, la différence entre les tailles de
grains des états déformés et déformés / recuits supersolvus, montre que quelques
pourcents seulement des grains subsistent apres traitement thermique supersolvus
(Tab. 111-3). Nous avons calculé ces pourcentages a partir des diametres moyens des
figures IlI-5 et 111-22. 1l s’agit du rapport entre le nombre de grains nécessaires pour
occuper un volume donné apres passage en supersolvus et celui a l'issue de la
déformation en faisant 'approximation de tous les grains ont la méme taille qui est
égale a la taille moyenne. La trés grande majorité des grains issus de la déformation
disparaissent.
On note de plus qu’en régime de pure croissance de grains (dominé par les effets de la
courbure et I’énergie du joint de grains), la croissance des gros grains engendre moins de
création de macles que celles des petits grains (courbures plus faibles), et parallelement les

119



Chapitre Il : Mécanismes d’évolution microstructurale de I'alliage PER®72 au cours de la déformation par
torsion a chaud et au cours de recuits ultérieurs

macles souvent trés présentes dans les petits grains disparaissent, puisque ceux-ci sont
éliminés au profit des plus grands. Ceci explique clairement pourquoi la valeur absolue des
densités de macles est fortement réduite apres recuit supersolvus.

Tableau I1lI-3 Pourcentages en nombre des grains issus de la déformation et
conservés par le recuit supersolvus

Mode & &
SIBM 0,2% 0,4%
DRX 1% 0,2%
Steady-State 3,6 % 1,2%

Selon le tableau lll-2, les configurations qui présentent les densités de joints 23 les
plus importantes combinés a une croissance importante des grains sont les modes (1) SIBM
3 & avec Ad =+ 75 pm et ADy; = -1.107 um™ et (2) DRX £, avec Ad = + 73 um et ADy3 = 0
um™’. Cependant en valeur absolue, le mode "SIBM" & €, produit une plus grande quantité
de macles (7.102 pm™ contre 4.10% um™), et ceci dés I'état déformé, ot le mouvement des
joints de grain a pu étre davantage activé méme en présence de précipités. Ceci se visualise
aussi sur la Figure llI-6, ou I'on observe des histogrammes de tailles de grains similaires,
exceptés un pic isolé aux plus grandes tailles pour le mode SIBM (état 2) a €;. On retrouve
donc a nouveau les deux effets mentionnés plus haut, d’hétérogénéité de taille de grains et
d’ancrage de précipités, pour expliquer les résultats obtenus en terme de densité de macles.

Au bout du compte, méme si tous les mécanismes ne sont pas élucidés, on dispose
de résultats illustrés par la figure Il1I-32 ou le tableau llI-2 qui permettent d’obtenir des
combinaisons variables de densité de macles et de taille de grains, selon les chemins
thermomeécaniques utilisés. Des études complémentaires liant microstructure et propriétés
d’emploi du matériau devront indiquer quelles sont les combinaisons optimales souhaitées.

1.4 Conclusion

Nous avons démontré dans ce chapitre que la quantité de macles et les tailles de
grains obtenues dans l'alliage PER®72 a l'issue d’un recuit supersolvus dépendent
significativement des parameétres de la déformation préalable. Ainsi Il est possible de
controéler le maclage thermique et la taille de grains via des traitements thermomécaniques
a une seule passe par torsion a chaud dans I'alliage PER®72.

La complexité de cette étude réside dans le concours de nombreux mécanismes : la
recristallisation dynamique, la SIBM (« Strain Induced Boundary Migration »), le mouvement
de joints de grain, l'interaction avec la deuxieme phase et le maclage thermique. De plus
dans la gamme thermomécanique que nous avons testée les cinétiques de restauration sont
assez rapides. Nous avons toutefois isolé dans la mesure du possible I'influence de chaque
mécanisme. La recristallisation dynamique intervient a des niveaux de déformation
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intermédiaires (autour de €=0,4), du moins aux vitesses de déformation les plus élevées. La
SIBM a été observée suite aux petites déformations (€<0,23) et est favorisée elle aussi par la
vitesse de déformation la plus élevée. Nous avons identifié principalement deux
phénomeénes pilotant le mouvement des joints de grains: les gradients de densité de
dislocations générés par la déformation, et I'ancrage exercé par les précipités primaires. Un
élément complémentaire a prendre en compte en régime de croissance de grains concerne
I’hétérogénéité des microstructures.

La formation de macles thermiques est favorisée quand la force motrice qui entraine
le mouvement des joints de grains est élevée, c’est-a-dire lorsque la vitesse du joint est
importante. Le déclenchement de la recristallisation dynamique peut, suivant son état
d’avancement, homogénéiser les densités de dislocations, affiner les microstructures, et
influencer les forces motrices. Le mode « Strain Induced Boundary Migration » apparait
favorable a la genése de macles car il est justement la signature d’'importants gradients de
densité de dislocations. De plus, contrairement a la DRX, il permet de conserver en partie la
microstructure héritée de I’histoire thermomécanique du matériau initial, qui présente un
intérét en termes de quantités de macles (probablement car il a été déformé a des
températures plus basses, introduisant ainsi des densités de dislocations élevées).
Cependant le mode « Strain Induced Boundary Migration » provoque une croissance assez
importante de certains grains en conditions subsolvus, et cette inhomogénéité de taille de
grains peut avoir un effet néfaste sur la genese des macles lors du recuit supersolvus, en
favorisant les plus gros grains au détriment des plus petits sous |'effet de la force motrice
liée a la courbure et I’énergie des joints de grains.

Dans la suite de ce manuscrit, nous nous intéressons aux effets des traitements
multi-passes. Nous examinons notamment les effets de la multiplication de cycles
élémentaires en mode « Strain Induced Boundary Migration ».
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Chapitre IV Influence des traitements
thermomécaniques multipasses en
torsion sur la microstructure de
I’alliage PER®72

Aprés avoir mis évidence, dans le chapitre précédent, I'influence des parameétres
thermomeécaniques (déformation, vitesse de déformation, température du recuit) sur
I’évolution microstructurale de I'alliage PER®72 et démontré notamment le lien entre la
création de macles thermiques et la vitesse de migration des joints de grains, nous étudions
dans ce chapitre l'intérét des traitements multipasses et la possibilité de cumuler les effets
des traitements thermomécaniques identifiés en chapitre Ill. Nous discutons par ailleurs la
validité de nos hypothéses concernant les mécanismes d’évolution microstructurale. Pour
cela nous avons testé trois types de traitements thermomécaniques multipasses simulés
expérimentalement grace a des essais de torsion a chaud a la température Tqy, :

e Traitements thermomécaniques de référence: Nous avons suivi les évolutions
microstructurales au cours de chaque phase d’'un traitement thermomécanique
multipasses.

e Traitements thermomécaniques type 2 : La déformation totale étant fixée, égale
a celle du traitement thermomécanique précédent, nous avons comparé les
effets de différents chemins thermomécaniques multipasses avec différents
niveaux de déformation par cycle.

o Traitements thermomécaniques type 3 : Nous nous sommes inspiré des modeéles
classiques rapportés dans la littérature dans le domaine de I'ingénierie des joints
de grains ou lI'on définit un cycle élémentaire que I'on applique un certain
nombre de fois.

La structure de ce chapitre s’articule autour de ces trois types de traitements
thermomeécaniques.
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IV.1 Evolution de la microstructure au cours des
différentes phases d’un traitement thermomécanique
multipasses

IV.1.1 Plan d’expérience

Le chemin thermomécanique (figure 1V-1) choisi dans ce paragraphe permet
d’aboutir a une déformation totale de €=0,63 en trois phases, assimilables a des frappes
dans le contexte du forgeage, avec des recuits intermédiaires de 30 minutes a Tqp. Le
traitement thermique final, lui, est réalisé a Tqy, ou Tsyper.

Nous avons montré dans le chapitre précédent l'intérét des faibles niveaux de
déformation en termes de création de macles thermiques puisqu’ils favorisent le
mécanisme de « SIBM ». Dans le but d’appliquer ce type de déformations tout en gardant
une durée totale qui reste acceptable d’un point de vue industriel, une pré-déformation de
€=0,4, correspondant a un pré-matricage, a été préconisée. La microstructure déformée de
€=0,4 ayant subi le recuit subsolvus de 30 minutes devient ainsi le nouvel état de référence
auquel sont ensuite appliqués deux cycles de faible déformation (plan d’expérience
présenté sur la figure IV-1). Les deux vitesses de déformation €; et €, ont été testées.

él et (::2

......

0.52 | il =1 -/ .
/|1—' & \ 2°™ phase de
déformation
04 }F----------mmmmmmm o ‘/ \ ére

17" phase de
déformation

~

30 min

A
\ 4

Pré-déformation Cycle 1 Cycle 2
temps

Figure IV-1 : Plan d’expériences de la premiére série de traitements
thermomécaniques multipasses.

Les étiquettes (de forme circulaire, carrée et triangulaire) indiquent les états de ce
plan d’expériences ayant été caractérisés. Le méme systéme de codage est utilisé pour les
figures 1IV-3, 4, 6 et 7. Par ailleurs, dans les figures de ce chapitre, nous attribuons les
couleurs noire et grise aux vitesses de déformation &, et €, respectivement.

124



Chapitre IV : Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur la microstructure de
I'alliage PER®72

IV.1.2 Comportement rhéologique

Les courbes rhéologiques de la figure IV-2 montrent que, d’'une maniére générale,
lorsque la déformation est interrompue et ensuite reprise aprés un maintien, le matériau
devient plus dur comme en atteste I'augmentation du niveau de contrainte d’un cycle de
déformation a I'autre. Ce durcissement dépend de la vitesse de déformation. L’écart entre
le niveau de contrainte a la fin d’un cycle et celui du début du cycle suivant peut étre
attribué au moins en partie a I'auto-échauffement, plus important a &;. En effet, en fin de
déformation, la température de I'éprouvette augmente de quelques degrés (une dizaine) ce
qui entraine la diminution de la contrainte d’écoulement. Au cours du recuit la température
se stabilise a nouveau et donc la reprise de déformation se fait a un niveau de contrainte
plus élevé.

A £, la contrainte se stabilise au cours de la 1° et la 2°™ phase de déformation 3
peu prés au méme niveau qu’au cours de la pré-déformation : 62 et 63 MPa contre 60 MPa
respectivement. A €; en revanche, on observe un effet de durcissement plus important. Le
niveau de contrainte passe, en effet, de 110 MPa en fin de pré-déformation a 120 et 130

MPa a la fin du 1% et 2°™ cycle de déformation respectivement.

Par ailleurs, nous remarquons I'apparition systématique de crochets en début du 1*
et 2°me cycle cycles de déformation pour la vitesse €;. Contrairement aux crochets observés
dans le chapitre précédent et ceux apparaissant en début de pré-déformation dans cette
section, les pics des courbes de la figure 1V-2 dépassent largement le niveau du plateau.
Nous attribuons ces pics de contraintes, apparaissant plutét aprés le cycle de pré-
déformation, au blocage des dislocations par les atomes occupant le site interstitiels suite a
leur diffusion au cours du maintien qui bloquent le mouvement des dislocations c’est-a-dire
la formation d’atmosphére de Cottrell (Cottrell et Biloy 1949). Un effet similaire a été
observé sur I'Inconel®718 (un superalliage a base de nickel) par Guimares et Jonas (1981)
L’effet Cottrell, ne s’étant pas manifesté a la vitesse de déformation €,, ne semble intervir a
ces températures que pour des valeurs de vitesses de déformation relativement élevées.
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Figure IV-2 : Courbes rhéologiques des essais de torsion multipasses relatifs au plan
d’expérience de la figure IV-1.

D’apreés la forme de la courbe rhéologique de I'essai réalisé a €;, la rotation de I'outil
de la machine de torsion n’a pas entrainé la déformation plastique de I'éprouvette des le
début de l'essai sans doute a cause d’un mauvais serrage. La valeur réelle de la pré-
déformation pour cette essai serait alors €=0,35 au lieu de €=0,4. On peut, toutefois,
supposer que les deux pré-déformations sont équivalentes en termes de mécanismes
d’évolution microstructurale, puisqu’elles appartiennent a la plage de déformation
correspondant au mode DRX défini dans la section IlI-3-1.

IV.1.3 Evolution de la taille de grains.

La pré-déformation modifie significativement I’évolution de la microstructure aux
cours des phases ultérieures de déformation en comparaison avec des déformations
directement appliquées sur I’état initial tel que prélevé dans la barre forgée (cf. chapitre Ill).
En effet, la SIBM, plutot réservée a la plus grande vitesse de déformation dans le cas des
traitements thermomécaniques simples, peut également étre activée a €,. Ceci peut étre
déduit de (1) 'augmentation de la taille moyenne de grains, a la fin du premier cycle de
déformation, par rapport aux états de référence respectifs, (0,4 de déformation puis 30
minutes de recuit a Ty,p) de 9 um, contre seulement 3 um a &, (fig. 1V-3) et (2) I'apparition
des trés gros grains dans les microstructures de la fig. IV-4. Le deuxieme cycle de
déformation donne des tendances inversées : une augmentation de 4 um pour &, contre 14
MM pour €; par rapport aux états ayant subi le premier cycle de déformation (0,12 de
déformation et 30 minutes de recuit a Tgp).
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Figure IV-3 : Evolution de la taille de grains moyenne au cours du traitement
thermomeécanique de la figure V-1
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Figure IV-4 : Microstructures ayant subi le traitement {€=0,4 + 30 min a T +
€=0.12} a € et €, (couleurs aléatoires attribuées a chaque grains, macles ignorées)

Le mode de grossissement des grains au cours des recuits finaux, sub- ou
supersolvus, varie selon la vitesse de déformation. En subsolvus et a &, les grains ayant déja
crQ en fin de traitement thermomécanique poursuivent leur croissance pendant le recuit.
Ceci est plus visible au cours du deuxieme cycle avec une taille de grains passant de 25 a 35
um. A €,, le recuit subsolvus ne fait pas grossir les grains. Leur taille moyenne diminue
méme légérement en passant de 21 um a 14 um et ensuite de 18 um a 16 um.

La déformation a plus grande vitesse génére des densités de dislocations plus
importantes et donc des gradients d’énergie stockée plus importants. Par conséquent, les
joints de grains disposent de suffisamment de force motrice pour franchir des précipités.
Ceci explique I'écart entre les tailles de grains atteintes a la fin du deuxiéme recuit
subsolvus, 35 pour €; contre 16 a €,. Le franchissement des précipités est plus fréquent a &,
ce qui mene a une taille de grains moyenne plus grande. Ceci est illustré par les
histogrammes de tailles de grains de la fig. V-5(a) puisque la fraction surfacique des grains
dépassant les 30 mm de diametre est d’environ 40%.

Distribution de tailles de grains
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0.3
0.25
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0 6 12 18 24 30
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Figure IV-5 : Distribution de la taille de grains a I'issue du traitement thermique (a)
subsolvus ou (b) supersolvus finaux (cf. chemin thermomécanique de la fig. IV-1)

Le passage en supersolvus change les tendances. La taille de grains augmente
beaucoup plus pour la microstructure déformée a €,, de 17 um a 90 um contre 25 pum a 55
um pour &;. La cinétique de croissance de grains est plus lente en supersolvus pour la
vitesse de déformation la plus élevée et génére une distribution de tailles plus homogéne
comme en témoignent les deux histogramme de la fig. IV-5(b).

L’évolution de la microstructure au cours du recuit supersolvus est relativement
complexe car la dissolution des précipités libére les joints de grains de I’ancrage. Pour
expliquer I'écart entre les cinétiques de croissance de grains pour les deux vitesses de
déformation, nous nous appuyons sur la cinétique de mise en solution de la phase y’
primaire. Au cours des premiers stades du recuit supersolvus, la taille des y' commence a
diminuer progressivement mais ils continuent a freiner le mouvement des joints de grains.
Dans cette configuration, les grains déformés a ¢,, disposant d’une force motrice plus
importante, trouvent plus de facilité a croitre en comparaison avec ceux déformés a &,.
Ensuite quand la taille et la fraction volumique des y’ passent en dessous d’une valeur
critique, I'ancrage devient négligeable. La courbure serait donc seule responsable du
grossissement des grains déformés a €,. Ceux déformés a &, ayant déja considérablement
grossi, continuent a croitre mais avec une cinétique plus lente (taille de grains plus
homogéne comme illustré par les histogrammes de la fig. IV-5(b)). Si I'on compare les
microstructures déformées a &€, et &€, pris a l'instant précis ou I'ancrage des précipités
devient négligeable, on pourrait faire les hypotheses suivantes :

129



Chapitre IV : Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur la microstructure de
I'alliage PER®72

1. En termes de gradient de densité de dislocations, il n’y a probablement plus de
différence significative étant donné que le surplus de force motrice dont
disposaient les grains déformés a la plus grande vitesse a été évacuée a travers la
SIBM, similairement a I’évolution observée pendant le recuit subsolvus

2. En termes de courbure, en revanche, c’est la vitesse la plus basse qui I'emporte
étant donné qu’a &, les grains grossissent peu en subsolvus. Par conséquent, a
partir de ce moment, les grains déformés a ¢, croissent plus vite jusqu’au temps
t o les tailles moyennes deviennent comparables. Au-dela, c’est 'homogénéité
de taille qui continue a jouer et rend la croissance plus rapide pour la structure la
moins homogene. La figure IV-6 présente les cinétiques d’évolution de taille de
grains telles que nous le décrivons. Ces cinétiques impliquent une vitesse de
migration différente pour les deux vitesses pouvant expliquer le découplage
entre I'évolution de la taille de grains et les densités de macles. En effet,
contrairement a la taille de grains, qui est corrélée a la distance parcourue par les
joints de grains, la quantité de macles, elle, dépend des variations de la vitesse de
migration des joints de grains au cours du temps

Dissolution des précipités -
Suppression de I'ancrage

l I/éz

QU

* 30 min

Figure IV-6 : Schémas illustrant I’évolution de la taille de grains pendant le recui%
supersolvus
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IV.1.4

Evolution de la densité de macles
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Figure IV-7 : Evolution de la densité de macles pendant le traitement
thermomécanique multipasses de la figure IV-1

Les variations de densité de joints 23, Dy3, sont cohérents avec les hypotheses
exposées en chapitre lll. Les microstructures qui produisent une plus grande force motrice

pour la migration de joints de grains, celles déformées a plus grande vitesse comme illustré

Figure IV-6, sont en effet celles qui favorisent davantage la genese des macles.

Nous remarquons d’abord que quelle que soit la vitesse de déformation, la quantité
de macles diminue au cours des phases de déformation successives (figure 1V-7). Ceci peut
étre expliqué par deux processus :

1. Destruction des macles existantes par la déformation: les désorientations

initialement identifiées en tant que X3 peuvent en dévier progressivement sous
I'effet de la déformation. Ceci peut étre expliqué par deux phénomenes : (1) les
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dislocation peuvent d’empiler de part et d’autre de la paroi de macle cohérente
ou (2) les orientations cristallographies des deux parties du grain se trouvant de
part et d’autre du joint 23 changent. Le résultat dans les deux cas est la
modification de la mesure de la désorientation. L'augmentation quasi-
systématique de la fraction de macles incohérentes pendant les phases de
déformation (figure 1V-8) confirme cette premiere hypotheése.

2. Balayage des grains maclés par les joints qui migrent : lorsque le mouvement de
joint de grain n’est pas propice a la genése de macles, la rétrécissement des
grains maclés ne sera pas contrebalancé par la création de nouvelles macles.
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Figure IV-8 : Variation de la fraction de macles incohérentes durant le traitement
thermomécaniques multipasses

L’augmentation des densités D53 au cours des recuits intermédiaires montre I'effet
de la force motrice générée par les gradients de densité de dislocations. Globalement,
I'augmentation de la quantité de macles est plus importante lorsque la déformation est
appliquée a €; en raison d’une force motrice plus importante pour la migration des joints de
grains.
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Pour &, la quantité de macles créées suite au dernier recuit subsolvus est moins
élevée que celle associée au premier recuit, ADy; = 0,03um™ contre 0.06um™. En faisant
I’hypothéese que les deux cycles de déformation de €=0,12 produisent a peu prés les mémes
gradients de densité de dislocations, c’est la diminution de la courbure, due a
I’augmentation de la taille de grains lors de la deuxieme passe, qui justifie cette atténuation.

Pour conclure, le traitement thermomécanique étudié dans ce paragraphe semble
confirmer le fait que les grandes vitesses de migration des joints de grains favorisent la
genese des macles thermiques, le traitement multipasses n’apporte néanmoins rien de plus
par rapport au simple passe, et a de plus tendance a faire croitre les grains en subsolvus.

IV.2 Influence des traitements thermomécaniques
multipasses a déformation totale constante sur les
microstructures finales

IvV.2.1 Plan d’expérience

Dans le cadre de cette deuxieme série de traitements thermomécaniques, nous
avons testé 3 chemins thermomécaniques B, C et D aboutissant a une méme déformation
totale (€=0,63). Nous faisons I'analogie avec le matricage industriel ou la géométrie finale
des piéces forgées est imposée. Pour les mémes raisons que celles évoquées en paragraphe
IV.1.1, tous les traitements multipasses commencent par une phase de pré-déformation a
€=0,4. La déformation restante, €=0,23, est appliquée en une, deux ou trois fois soit
respectivement 1 x 0,23, 2 x 0,12 ou 3 x 0,08. Un maintien de 30 minutes a Ty a été
appliqué entre les phases de déformation successives.

Les trois chemins thermomécaniques B, C et D ainsi que le traitement a une seule
passe, A, sont représentés en figure 1V-9. Pour chague chemin thermomécanique nous
caractérisons trois états :

-
I s o\ . BN . s .

L. :trempé a la fin de la derniére passe du traitement thermomécanique

. trempé a la fin de la derniére passe du traitement thermomécanique puis

recuit subsolvus pendant 30 minutes.

N ;N o PN . , . .
3. #Z> :trempé a la fin de la derniére passe du traitement thermomécanique puis
recuit supersolvus pendant 30 minutes.

Remarque : Le traitement étudié en détail dans le paragraphe IV-1 correspond au
chemin thermomécanique C.
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Figure IV-9: Plan d’expérience de Ila deuxieme série de traitements
thermomécaniques multipasses, 4 chemins thermomécaniques A, B, C et D avec une
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déformation totale constante €=0.63. Les symboles (carrés, ronds et triangulaires)
correspondent aux états caractérisés.

1IV.2.2 Comportement rhéologique

Comme constaté dans la section précédente, quelle que soit la vitesse de
déformation et quel que soit le chemin thermomeécanique, la reprise de la déformation se
fait a des niveaux de contrainte plus élevés que la phase de déformation précédente (cf.
figure IV-10). Cet effet s’Tamplifie fortement avec la vitesse de déformation, probablement
en raison de l'auto-échauffement.

Nous retrouvons, par ailleurs, les pics de contraintes résultant de ['effet des
atmospheéres de Cottrell dans les courbes rhéologiques obtenues a la vitesse €; en début
des différents cycles de déformation.
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Figure IV-10 : Courbes rhéologiques correspondant aux traitements multipasses a
déformation totale constante du plan d’expérience de la figure IV-9

IV.2.3 Effets des traitements thermomécaniques sur les microstructures

finales

Afin de comparer les différents chemins nous examinons dans un premier temps les
microstructures caractérisées a la fin du recuit supersolvus final (figures IV-11 et 12). Nous
remontons ensuite aux états trempés (figures IV-13 et 14) et traités en subsolvus (figures IV-
15 et 16) afin de mieux comprendre les microstructures des états recuits supersolvus.

IV.2.3.1 Analyses des états supersolvus

La densité des joints 23 varie peu sous l'effet des traitements multipasses et des
vitesses de déformation se stabilisant autour de la valeur 0,045 um'l. La figure IV-11 montre
que seul le traitement C appliqué a &; se distingue un peu du reste des traitements avec une
densité de macles plus élevée (0,06 pm™).

A ”»
-2 Etats trempés puis recuits supersolvus - 4=2 Etats trempés puis recuits supersolvus -
D B4 £,,,=0.63 Dys £,,=0.63
’ 0.14 -
0.12 - &1 0.12 - éZ
T 017 T 01 -
2 0.08 - >
o % 0.08 -
(] (]
;; 0.06 - E 0.06 -
g 004 - 3 0.04 -
0.02 - 0.02 -
0 - T T T 0 -
= - - - T T ————
=063 £=04+0.24 s—%41;2X 8_064023)( £=0.63 £=0.4+0.24 £=04+42X £=0.4+3X
= = 0.12 0.08
C D C D

Figure IV-11: Densités de joints £3 obtenues apreés recuit supersolvus dans les
microstructures ayant subi des traitements thermomécaniques multipasses.

La taille de grains est en revanche plus sensible a la nature du traitement
thermomeécanique (Figure IV-12). De maniere générale, la taille de grains augmente avec le
nombre de cycles pour les deux vitesses de déformation. L'effet du parameétre nombre de

cycles sur la taille de grains est plus marqué a la vitesse &, : la taille de grains passe, en effet,
de 50 a 80 um entre le traitement A et D soit une augmentation de 60% alors qu’a €, la taille
de grain augmente d’a peine 15%. Le niveau absolu des tailles de grains moyennes reste
toutefois plus élevé a ¢&,, effet que nous continuons a associer a I'importance de la
croissance de grains engendrée par la courbure et I'hétérogénéité de la microstructure au
cours du traitement supersolvus.
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Figure IV-12 : Taille moyenne de grains obtenue aprés recuit supersolvus dans les

microstructures issues des traitements thermomécaniques multipasses a déformation

totale constante (&,,:=0.63).

IV.2.3.2 Analyses des états subsolvus
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Figure IV-13: Taille moyenne de grains obtenue dans les microstructures ayant

subi des traitements thermomécaniques multipasses a déformation totale constante

(£10t=0.63) puis trempées.

Nous remarquons que les écarts entre les tailles de grains mesurées a l'issue des

traitements supersolvus finaux (fig. IV-12) apparaissent déja dans les microstructures

trempées apres la derniere phase de déformation des traitements thermomécaniques

multipasses a déformation totale constante, £,,,=0.63 (fig. IV-13). En effet, les traitements C

et D qui ont plus favorisé la croissance de grains que les traitements A et B, aussi bien pour

la vitesse €& et €&,, conserve cette avantage aprés le passage en supersolvus. La

microstructure fine obtenue suite au traitement B est cohérente avec I'analyse des essais de
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torsion monopasse. Les niveaux de déformation intermédiaires €=0,4 et 0,24, assez proches
du seuil du déclenchement de la DRX, ne provoquent pas de croissance de grains. Par
ailleurs, la SIBM a été favorisée par les mémes conditions thermomécaniques constatées
dans le chapitre Il : plutot par la vitesse €; et pour des déformations inférieures ou égales a
0,12. L’élément nouveau avec les essais multipasses est que la SIBM devient possible a &,
par la multiplication de cycles de faible déformation €=0,08 (la microstructure
correspondante est visible en figure IV-17(ii)).

Les tendances en termes de densités de joints 23 dans les états trempés et ceux
recuits supersolvus sont assez différentes (fig. IV-11 et 14). Pour la vitesse la plus élevée, les
états A et B qui, trempés, présentent des quantités de joints 23 les plus élevés perdent cet
avantage apreés le recuit supersolvus, étant donné la croissance de grains importante. De
méme, pour les chemins C et D qui ménent a des croissances de grain significatives pendant
la déformation (Figure IV-12), la destruction de macles I'emporte sur la création de
nouvelles, puisque I'état de référence a € = 0,4 contient une densité élevée de macles (voir
Figure IV-7). Inversement, a la vitesse &,, cet état de référence contient une faible densité
de macles (Figure IV-7), et par conséquent la croissance de grains apparente pour le chemin
D (Figure IV-13) génére plus de macles qu’elle n’en détruit.

" "
L- Etats trempés- €,,=0.63 L- Etats trempés - €,,=0.63
Dy3 Dy3
0.14 - 0.14 - .
. €2
0.12 - &1 0.12 A
= 0.1 - T 01 4
€ €
= =
o 0.08 1 - 0.08 -
W W
() ()
; 0.06 - ; 0.06 -
2 0.04 - £ 0.04 -
a a
0 - T T — 0 - T T ————
€=0.63 €=0.4+0.24 £=0.4+2X £=04+3X €=0.63 £=0.4+0.24 e=04+2X £=0.4+3X
0.12 0.08 0.12 0.08
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Figure IV-14 : Densités de joints 23 obtenues dans les microstructures ayant subi
des traitements thermomécaniques multipasses puis trempées

L'effet du recuit subsolvus sur le comportement des joints de grains dépend
considérablement de la vitesse de déformation comme dans les essais de torsion simple
(voir Figure 11I-17). Comme déja discuté a la section Ill.2.2 au sujet des essais monopasses,
pour la vitesse la plus élevée, les joints de grains disposent de plus de force motrice ce qui
explique la tendance globale a 'augmentation de la taille de grains et de la densité de joints
23. La distribution de tailles de grains (plus ou moins homogene) et I'occurrence de la

138



Chapitre IV : Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur la microstructure de

I'alliage PER®72

recristallisation postdynamique peuvent expliquer les variations observées en fonction de la

déformation.
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Figure IV-15 : Variation de la taille de grains au

états trempés.

cours du recuit subsolvus dans les

> L o
o €,,=0.63 D €,,1=0.63
Dy3 z3
0.14 - 0.14 - :
. 2
012 - £ 012 -
g 0.1 - g 0.1 -
0 0.08 - 0 0.08 -
S S
b 0.06 - b 0.06 -
Z 0.04 - 2 0.04 -
a a
0.02 - 0.02 -
0 - 0 -
€=0.63 €=04+ £=0.4+2X e=0.4+3 €=0.63 €=04+ £=0.4+2X e=04+3
0.24 012  X0.08 0.24 012  X0.08
C D C D

Figure IV-16 : Variation de la densité de joints 23 au cours du recuit subsolvus dans

les états trempés.
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Pour la vitesse €,, on constate encore une fois que la migration des joints de grains
est davantage perturbée par la présence des particules de la seconde phase. Ceci est
perceptible a deux niveaux :

1- La taille de grains reste quasiment inchangée et dans certains cas diminue par
effet de la croissance des petits grains, statistiquement moins freinés par les
précipités (figure IV-16).

2- La difficulté de trouver une corrélation entre la variation de la densité de joints
23 et celle de la taille de grains.

Analyse du traitement D

L’examen plus détaillé de I'état D déformé a €, montre que le recuit subsolvus réduit
la taille de grains sans vraiment modifier la densité de joints 23 (de 45 um a 65 um et de
0,045 3 0,04 um™ respectivement). Nous avons également constaté que le filtre utilisé pour
éliminer les particules de la seconde phase surestimait la proportion des précipités y’
primaire dans les microstructures ayant subi le traitement D, a € 0u &,, pour les états
trempés ou ayant subi un traitement thermique final subsolvus. Eliminer les 18% plus
petites particules, comme expliqué dans la section II-2-2, revenait, en effet, a ne garder que
les grains qui dépassaient les 6 um de diametre. En revanche, dans le reste des
microstructures biphasée (obtenues a lissue des traitements thermomécaniques par
torsion en mono- ou multipasses-a I'exception du traitement D) avant passage en
supersolvus, le diameétre seuil était de 4 um. Afin de ne pas écarter les grains dont la taille se
situe entre 4 et 6 um nous avons choisi d’appliquer un filtre sur la taille et non plus sur la
proportion surfacique.

Figure IV-17: Cartographie EBSD des microstructures trempées a lissue du
traitement D

La fraction surfacique de la phase y’ primaire a manifestement diminué sous |'effet
de la durée prolongée du recuit subsolvus (un temps cumulé de 90 minutes contre 0 a 60
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minutes pour les traitements A a C). Nous rappelons que Ts,, qui est théoriquement au-
dessous du solvus des y’ primaires entraine tout de méme la dissolution de y’ secondaires.
De plus la déformation appliquée a la vitesse de déformation la plus élevée semble favoriser
cette dissolution partielle. Ceci peut étre di aux densités de dislocations plus élevées et/ou
un auto-échauffement plus important au cours de I'essai (10 a 15°Ca &; contre 1 a 4°Ca &,).

Nous nous appuyons dans cette derniere hypothése sur les microstructures
représentées dans la figure IV-17(i). Bien qu’elles aient subi les mémes quantités de
déformation et eu le méme temps cumulé de maintien, les précipités de la microstructure
déformée a €; sont plus fins que ceux de la microstructure déformée a ¢,. L’ancrage plus
faible des joints dans cet état explique en partie la croissance avancée des grains.

Nous représentons dans la figure 1V-18 I’évolution des populations de joints au cours
des recuits. L'état trempé présente des désorientations intragranulaires assez importantes
dans certains grains, apparues au cours de la déformation plastique. Nous remarquons
d’ailleurs que les régions en relation %3 a lintérieur d’'un méme grain n’ont pas
nécessairement les mémes niveaux en termes de densité de faibles désorientations

internes.

Le recuit subsolvus fait disparaitre la plupart de ces désorientations intragranulaires.
Nous remarquons également que la quantité de joints 23 relativement déviés de leur
désorientation (couleur violette entre 2 et 4° de tolérance) diminue. Les joints X3 déviés ont
probablement retrouvé en partie leur désorientation d’origine suivant un principe de
minimisation d’énergie.

Au cours du recuit supersolvus, les joints de grains migrent mais leur vitesse de
migration est de plus en plus basse. Une partie des joints 23 ont probablement été créés en
subsolvus, voire dans les premiers stades de croissance (Figure 1V-6).
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(0

(ii)

(iii)
Figure IV-18 : Microstructures issues du traitement D (vitesse €): état (i) trempé

puis recuit (ii) subsolvus ou (iii) supersolvus. Joints généraux en noir, £3 avec une
tolérance de 2° en rouge ou de 2 a 4° en violet et désorientations internes (2 a 5°) en vert.

Intérét des gammes multipasses par rapport a une déformation simple

Malgré la diversité des évolutions microstructurales au cours des traitements
multipasses suivant la vitesse de déformation et le nombre de cycles (variations de tailles de
grains en particulier), ceux-ci modifient finalement assez peu la densité de macles obtenues
apres passage en supersolvus. Les proportions de macles incohérentes varient cependant,
comme illustré sur la figure IV-19.

Un intérét non négligeable ressort néanmoins des traitements multipasses, puisqu’ils
permettent de découpler en quelque sorte la taille de grains et la genése de joints de
macles, comme illustré sur la figure IV-20. A titre d’exemple, pour une densité de joints 23
proche de 0,05 um™, la taille de grains moyenne peut varier de 50 a 90 pm. Suivant les
applications industrielles recherchées, on sélectionnera donc des schémas de mise en forme
qui minimisent ou maximisent les tailles de grains pour une densité de macles données. On
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pourra méme rechercher des distributions de tailles plus ou moins homogenes. Avec les

traitements thermomécaniques multipasses, on s’éloigne également de la corrélation entre
la taille de grains et la proportion de macles suggérée par le modéle de Pande et al. (1990)

(courbe bleue de la fig. IV-20)
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Figure IV-20 : Corrélation entre taille de grains et densité de joints 23 dans les états

recuits supersolvus apreés traitement thermomécaniques multipasses des sections 1V-1 et

IV-2 (triangles creux) et monopasse du chapitre lll (triangles pleins).
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Par ailleurs, étant donné que le mouvement de joints de grains est possible dans les
états biphasés, les interactions entre joints issus de maclage le sont aussi. Nous avons
représenté, pour quantifier cet aspect, les quantités des joints X9 et 227 dans les états
recuits supersolvus a l'issue des traitements multipasses appliqués a &, (figure 1V-21). Nous
avons choisi de pondérer ces valeurs par les quantités des joints 23, c’est-a-dire que nous

longueur des joints 3™

représentons le rapport car la quantité de joints 23" augmente

longueur des joints £3 ’
« naturellement » avec la quantité de 23 et que nous voulions examiner I'effet du parameétre
nombre de cycles.

Nous constatons que la proportion de joints 29 augmente avec le nombre de cycles
et celle des joints 227 ne suit pas tout a fait la méme tendance. La multiplication du nombre
de cycles augmente les probabilités de rencontre entre les joints 23. Néanmoins, le multi-
maclage n’atteint pas des stades trés avancés dans ce type de matériau.
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Figure 1V-21: Longueur relatives des joints de grains issus du maclage 23" par
rapport a la longueur des joints 23 dans les microstructures recuites supersolvus issues de
traitements appliqués a €,
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IV.3 Influence des traitements thermomécaniques
multipasses avec cycle élémentaire fixé

IV.3.1 Plan d’expérience

Tableau IV-1 : Descriptif des traitements thermomécaniques

Famille de traitements Cycle élémentaire Nombre de cycles
E €=0,65 a €, 234
F €=0,3a ¢, 236
G €e=0,5a ¢, 2a4
H (pré-e=0,4) puis €=0,12 a €, 1a5

L’objectif de cette section est de tester les méthodes classiques d’ingénierie de joints
de grains a savoir celles ou I'on définit un cycle élémentaire avec un niveau de déformation
fixé et une durée de maintien qui seront appliqués plusieurs fois. Les parametres des
traitements thermomeécaniques multipasses utilisés sont définis dans le tableau IV-1.

Le traitement H est défini dans la continuité du traitement C (e=0,4 + 2 X 0,12) étudié
dans la section IV-2. Les autres traitements considérent des déformations incrémentales
plus élevées, qui n'ont jusqu’ici pas été testées en conditions multipasses.

Vu le nombre et la longueur des essais, nous avons réduit la durée des recuits
intermédiaires a 15 minutes. Nous gardons a l'esprit qu’une dissolution partielle des
précipités est possible a Tqyp: le parametre temps peut jouer sur les résultats. Par
conséquent les essais Aa D et E a H ne sont pas strictement comparables.

Nous avons analysé les états issus des traitements multipasses suivis d’un recuit
supersolvus pendant 30 minutes. Il est a noter que la matrice d’essai n’est compléte puisque
les traitements thermomécaniques n’ont pas été testés aux deux vitesses de déformation.

1IV.3.2 Comportement rhéologique

Le durcissement incrémental constaté dans l'essai C a la vitesse €&, (fig. IV-2) se
confirme ici sur le traitement H (fig. IV-23) mais finit par s’atténuer sur les derniers cycles. La
réduction de durée des recuits intermédiaires n’a pas d’impact significatif sur le
comportement rhéologique. On constate également la trés bonne reproductibilité des
données de la figure 1V-24 (jusqu’a €=0,63) par rapport a celles de la figure IV-2.

Les déformations incrémentales élevées (20.5), contrairement aux petites et
moyennes, n’ont pas d’effet durcissant si I’on soustrait I'auto-échauffement. Autrement dit,
pour les deux vitesses de déformation testées, le matériau reproduit exactement la méme
courbe rhéologique d’un cycle a I'autre (traitements E et G). Les cycles de déformation avec
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€=0.3 présentent un troisieme mode d’évolution. En effet, au cours du traitement F, I'alliage

s’adoucit progressivement au fil des cycles.
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Figure IV-22 : Courbes rhéologiques correspondant aux traitements multipasses

avec déformation élémentaire fixée

IvV.3.3 Résultats

Les tailles de grains et les densités de joints X3 sont représentées en fonction du

nombre de cycles pour les traitements E a H dans les figures 1V-23 et [V-24.

1-

Traitement E : La taille de grain garde une valeur stable de 50um quel que soit le

nombre de cycles, ce qui est a mettre en paralléle du comportement rhéologique. La
densité de joints 23 varie, elle, en fonction du nombre de cycles. Le traitement a
deux cycles produit 50% de joints de macles de plus que les deux autres traitements.
Traitement F : La taille de grains varie peu en fonction du nombre de cycles. La
densité de macles chute de 0,06 3 0,03 um™ en passant de 2 a 4 cycles. Au niveau du
5°M cycle elle remonte & 0,06 pour diminuer  nouveau au 6°™ cycle.

Traitement G : Malgré un comportement rhéologique stable, la taille de grain et la
densité de macles varient significativement avec le nombre de cycles.
L'augmentation de la taille de grains justifie probablement en partie la diminution de
la densité de joints de macles.

Traitement H : La taille de grains et la densité de joints X3 varient de maniére assez
cohérente. Les grains grossissent sous l'‘effet des cycles répétés de faibles

déformations, ce qui réduit les quantités de joints 23.
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Figure IV-23 : Taille de grains en fonction du nombre de cycles dans les états recuits

supersolvus issus des traitements multipasses E a H.
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IV.3.4 Discussion

Les résultats obtenus pour les traitements E (e =n x 0,65) aH (e=0,4+nx0,12)
montrent la diversité des comportements rhéologiques et microstructuraux, lorsque I'on
joue sur le nombre de cycles, la déformation par cycle, et la vitesse de déformation. Le lien
entre évolution de microstructure et comportement rhéologique n’est pas simple, car de
nombreux effets peuvent étre invoqués : (i) évolution de taille de grains, (ii) écrouissage, (iii)
recristallisation dynamique ou postdynamique, (iv) état de précipitation, et effet de solution
solide (les deux aspects étant reliés). On constate que pour des déformations élémentaires
faibles ou moyennes (£<0,3), les cycles ne sont pas reproductibles au niveau rhéologique, ce
qui laisse penser que dans ce cas les différents effets (i) a (iv) ne se stabilisent pas. La
stabilisation du comportement rhéologique s’accompagne d’une taille de grains stable, sauf
pour le traitement G avec € = 4 x 0, 5, mais n’indique toutefois pas une stabilisation de la
densité de macles. Comme déja discuté a la section précédente, les traitements multipasses
permettent de découpler la taille de grains et la densité de macles. Une analyse plus fouillée
des mécanismes mis en jeu dans les traitements présentés dans cette section aurait
cependant nécessité des mesures sur les états trempés, avant recuit supersolvus.

En intégrant les microstructures issues des traitements E a H au graphe de la figure
IV-20, nous constatons que la tendance globale des microstructures issues des traitements
multipasses puis recuites supersolvus est un affinement de la taille de grains, par rapport a
celles déformées une seule fois puis recuites supersolvus (figure 1V-25). Les densités de
macles atteintes dans cette plage de taille de grains peuvent également étre plus
importantes (jusqu’a 0,08 contre a peine 0,05 um™). Il y a cependant deux exceptions a ce
constat : les deux microstructures ayant subi de grandes déformation (>0,4) a €; en une
seule passe, représentées par des deux triangles noirs situés dans le domaine d<50 um,
dans lesquelles les proportions de grains recristallisés dynamiquement se rapprocheraient
plus des 100% que celles déformées a ¢, et donc I'effet de la SIBM ne serait pas activé dans
ces microstructures.
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Figure IV-25 : Corrélation entre taille de grains et densité de joints Z3 dans les états
recuits supersolvus aprés traitement thermomécaniques multipasses (triangles creux) et
torsion simple (triangles pleins).

IV.4 Conclusion

Les traitements multipasses appliqués a l'alliage PER®72 ont démontré que le
matériau peut évoluer trés significativement avant le passage en supersolvus, malgré la
présence de la seconde phase. Par ailleurs, les évolutions de tailles moyennes des grains en
subsolvus ne se correlent pas directement avec les tailles moyennes obtenues aprés recuit
supersolvus. Un paramétre clé a prendre en compte est la distribution des tailles de grains,
plus ou moins homogene.

Dans I'absolu et pour la vitesse de déformation la plus élevée aprés passage en
supersolvus, les traitements multipasses n’augmentent pas les quantités de macles par
rapport aux essais de torsion simples, mais permettent d’affiner les microstructures. Pour la
vitesse la plus faible en revanche, les traitements avec des faibles déformations par cycle
produisent non seulement des microstructures plus fines, mais aussi des densités de joints
23 plus élevées.
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La création de macles thermiques continue, comme en conditions monopasses, a
pouvoir étre reliée en grande partie aux vitesses de migration des joints de grains, elles-

mémes reliées aux forces motrices engendrées par les densités de dislocations locales et la
courbure des joints.
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Chapitre V Influence du mode de
déformation et de la nature de
I’alliage

Dans ce dernier chapitre, nous vérifions si les mécanismes identifiés dans les
chapitres Il et IV sont transposables (1) pour I'alliage PER®72 soumis a un autre mode de
sollicitation : la compression a chaud et (2) a un autre superalliage a base de nickel : 'alliage
N19. La premiere section est donc consacrée aux évolutions microstructurales de I'alliage
PER®72 ayant subi des traitements thermomécaniques par compression. Dans la deuxiéme
section nous nous intéressons a l'alliage N19. Nous en présentons d’abord les principales
caractéristiques puis nous étudions son évolution microstructurale au cours de traitements
thermomeécaniques par torsion et par compression.

Les effets des traitements thermomécaniques sont étudiés, ici, de maniére
exploratoire. L'analyse ne sera pas aussi détaillée que dans les chapitres précédents.

V.1 Influence des traitements thermomécaniques par
compression sur la microstructure de I'alliage PER®72

Dans le but de se rapprocher des conditions industrielles de mise en forme, en
termes de mode de déformation, nous avons examiné les effets de quelques traitements
thermomeécaniques par compression sur I’alliage PER®72.

V.1.1Plan d’expériences

Comme cela a été expliqué dans la section 1I-2-2, et compte tenu des gradients de
déformation et de vitesse de déformation, les valeurs réelles €z et £z, dans les zones
caractérisées, c’est-a-dire a coeur des échantillons, sont estimées a :

Ep = 1,5 X En
V-1)

éR ~ 8 X éN
V-2)

ey étant la valeur théorique de la déformation rationnelle en compression (dont la
valeur en fin de compression sera ici appelée « valeur nominale de la déformation » et &y
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étant la valeur théorique de la vitesse de déformation rationnelle (que I'on cherche a
maintenir constante) et que nous appellerons ici valeur nominale de la vitesse de
déformation

h
ey =Ln <
hO V-3)
d (Ln hi) v )
=— 0 _ = V-4
En i " cste

avec:

- h¢:la hauteur finale de I’échantillon
- hg.sa hauteur initiale (hg=12 mm)

dh . . . oy
- v =_-ivitesse de la traverse de la machine de compression qui décroit (en

valeur absolue) au cours du temps pour maintenir un €y constant

Dans cette section, les déformations et vitesses de déformation sont déterminées par
le déplacement de la presse. La différence entre la hauteur finale hs et initiale hg est égale a
la distance parcourue par le mors mobile de la presse.

Les températures de déformation, de recuits intermédiaires et traitements
thermiques finaux, identiques a celles utilisées dans le cadre de la torsion en chapitres Ill et
IV, sont indiquées dans le tableau Tab. V-1. Les vitesses nominales sont égales a celles
testées en torsion & et &,. Nous rappelons qu’en torsion les vitesses réelles sont
sensiblement égales aux théoriques. En compression en revanche, il existe un écart assez
important entre la vitesse théorique et celle percue par le cceur de I'échantillon. Ainsi, la
vitesse de déformation effective a cceur obtenue a la vitesse nominale €y, est plus proche
de & que &,. Llintérét des traitements thermomécaniques appliqués a la vitesse de
déformation £; (par rapport a la vitesse la plus faible &, ) a été mis en évidence aux chapitres
Il et IV. lls favorisent en effet davantage le maclage thermique au cours de la croissance de
grains. Par conséquent, dans le contexte de la compression, les vitesses de déformation
rationnelles choisies pour les traitements multipasses sont €y, et €y, avec (éy1 > &nz) (cf.
Tab. V-2) de telle maniéere que la vitesse de déformation percue par le coeur de I'échantillon
soit équivalente voire supérieure a €;.(8 X &y = &)

Tableau V-1 : Comparaison entre les conditions thermomécaniques des essais de torsion et
de compression pour le PER®72

Torsion Compression
Vitesses de déformation E1et &) (&1 > &) En1et Ena (En1 > Ena)
Température de déformation Tsub Tsub
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Température des recuits intermédiaires Tsub Tsub

Durée des recuits intermédiaires 30 min et 15 min 30 min

Température du traitement supersolvus

TSLI er TSU er
final P P

Durée du traitement supersolvus final 30 min 30 min

Il est a noter que le plan d’essais n’est pas aussi détaillé et précis que celui testé en
torsion compte tenu des difficultés expérimentales rencontrées, notamment en termes de
pilotage de la machine dans les gammes de déformation et de vitesse de déformation
requises. De plus, 'endurance des outils s'est avérée insuffisante aux températures mises en
ceuvre pour ces essais. Certains aléas de ces essais sont expliqués dans la section V-1-2.
Parmi les essais de compression réalisés, nous avons sélectionné 4 traitements
thermomeécaniques, présentés dans le tableau V-2, dont nous interpréterons les résultats.
Les microstructures ont été analysées apres le traitement thermique supersolvus final.

Tableau V-2 : Traitements thermomécaniques testés en compression sur le PER®72

€Nt
Traitements &n=0,5 en=0,5
thermomécaniques a 1 seule £x=0,75 £r=0,75
passe
Traitements en=05+0,15+0,15(A) (&=05+0,1+0,1+0,1(B
thermomécaniques €r=0,8+0,22+0,22 (A) | €x=0,8+0,15 +0,15 + 0,15 (B)
multipasses

V.1.2Rhéologie de I'alliage PER®72 déformé en compression

Les courbes rhéologiques sont difficiles a exploiter compte tenu des aléas non-
maitrisables des essais de compression. Les conditions de test sont, en effet, a la limite du
domaine de fonctionnement de la machine de compression :

1. Faibles déplacements a relativement grande vitesse (moins de 1mm dans le cas des

traitements multipasses) : la régulation n’est pas suffisamment réactive pour stabiliser la
vitesse de déplacement dés le début de I'essai. Cela produit dans certains cas des pics de
contrainte qui atteignent presque 2 fois la valeur du plateau de contrainte (figs. V-1 et V-
2) et qui sont provoqués par des vitesses de déformation momentanément largement
supérieures a la consigne.
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Figure V-1 : Courbes rhéologiques des essais de compression a 1 seule passe

réalisés sur le PER®72.

2.

Inertie _du systeme hydraulique de la _machine de compression: La précision des

déformations appliquées sur les échantillons est relativement limitée. Le déplacement
du mors, dans certains traitement thermomeécaniques, se poursuit au-dela de sa position
cible. La hauteur finale est alors souvent inférieure a la consigne comme c’est le cas pour
le traitement A (fig. V-2). Les écarts entre les hauteurs finales visées et les hauteurs
finales réelles des pions de compression sont présentés dans le tableau V-3.

Retour élastique de I’ensemble _machine + échantillon : les outils sont portés a des

températures dépassant celles de I’échantillon. Ceci conjugué au point 1 ci-dessus a pour
effet d’entrainer des retours élastiques de I’ensemble machine + échantillons
relativement importants (jusqu’a environ 1 mm en cumulé au cours des traitements
multipasses) comme c’est la cas pour le traitement B (fig. V-2). La reprise de la
déformation au cycle suivant se fait sans contact avec I’échantillon et cela provoque des
déplacements a vide. La hauteur finale de I'échantillon peut étre dans certains cas
supérieure a la consigne (tab V-3).

Ces écarts sont difficiles a corriger car leur occurrence n’est pas systématique.

157



Chapitre V : Influence du mode de déformation et de la nature de I'alliage

300 1 Traitement A (e, =0,5+0,15+0,15) a &y1 [
250 Pics de contrainte . L
Déplacement au- -
- la e la consign e
T 200 dela e la consigne 5
2 <« ®
3 -E
E T
£ L
8 100 g
_________ 8
50 =
0 T T T T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1
Déformation rationnelle Vitesses nominales
]
300 1 Traitement B (e, =0,5+0,1+0,1+0,1) 3 £ r
250 . .
>0 Pic de contrainte =
2
T 200 - 5
- =]
= £
£ 150 - Déplacement & vide | S
© B
b ()
< o
S 100 e
i -8
50 Ik =
O T T I T
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

Déformation rationnelle

Figure V-2 : Courbes rhéologiques des essais de compression multipasses réalisés
sur le PER®72. Chemins thermomécaniques A et B

Remarque : Les vitesses représentées dans les figures V-1 et V-2 ont été calculées
selon I'expression suivante :

£i—8j

&) =

ti—t V-5)

ou g; et ; sont les déformations rationnelles aux instants ¢; et t;.
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Tableau V-3 : Hauteurs finales réelles et consignes correspondantes des pions de
compression de PER®72 (hauteur initiale de I’échantillon est 12 mm)

. , . Hauteur finale | Hauteur finale
Chemins thermomécaniques réelle (mm) visée (mm)
. &n=0,5 6,8 7,3
E
N1 €n=0,5+0,15 +0,15 (A) 5,9 5,4
6,8 7,3
6,2 5,4

Ces courbes rhéologiques confirment toutefois certains aspects constatés en
torsion notamment la forte dépendance de la contrainte a la vitesse de déformation et
I’'absence d’écrouissage puisque la contrainte reste constante voire diminue.

V.1.3Effet des traitements thermomécaniques sur les microstructures

Les microstructures ayant subi une seule déformation de ey = 0,5 et ensuite traitées
thermiquement en supersolvus gardent une taille de grains comparable a celle de I'état
initial recuit supersolvus, soit une soixantaine de microns pour les deux vitesses de
déformation contre une cinquantaine de microns initialement (voir fig. V-3(a)). Les niveaux
de déformation sont suffisamment élevés pour amorcer la recristallisation dynamique, et on
peut penser qu’au cours du traitement thermique, au cours duquel les précipités se
dissolvent, on se trouve dans un régime de croissance de grains portée principalement par la
courbure et I'élimination de I'ancrage exercé pas les précipités intergranulaires.

Les traitements multipasses, a €y, et €y,, semblent favoriser la croissance des grains
comparativement aux traitements a une seule passe, avec une taille « record » de 146 um
obtenue a l'issue du traitement B (la taille maximale obtenue en torsion était de 121 um).
Ceci est tout a fait cohérent avec le déclenchement de la SIBM favorisé par de faibles
déformations a grande vitesse. |l se trouve que la derniére frappe du traitement B a été
réalisée a une vitesse 15 fois plus élevée que la vitesse théorique (voir fig. V-2).

L’évolution des densités de joints 23 ne montre pas de lien, au sens du modele de
Pande et al. 1990, avec celle des tailles de grains (fig. V-4). Il est notamment intéressant de
comparer les deux échantillons déformés a €y = 0,5 car ils correspondent a une méme taille
de grains apres traitement supersolvus (fig.V-3(a)), présentent un histogramme de
distribution de tailles de grains similaire (fig. V-5) mais des résultats différents en termes de
densité et de nature des macles (fig. V-3(b-c)). Il est a noter que malgré les incertitudes sur le
déplacement de la presse, les quantités de déformation produites par les deux essais sont
équivalentes (méme hauteur finale d’échantillon en fin d’essai cf. Tab. V-3). La densité de
macles obtenue apres déformation a la plus faible vitesse est quasiment deux fois plus
importante (3,6 102 um™ pour Eyz contre 2,0 102 um™ pour Eny fig. V-3(b)). Cette plus
grande densité de macles obtenue aprés déformation s’accompagne d’une fraction de
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macles incohérentes plus faible (fig. V-3(c)). Une vitesse de déformation plus faible
favoriserait donc spécifiquement la formation de macles cohérentes lors du recuit
supersolvus suivant une étape de déformation au cours de laquelle le matériau a recristallisé

dynamiquement.
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Pourcentage de
macles incohérentes
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35%
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Figure V-3 : (a)Taille de grains, (b) densité de joints 23 et (c) fraction de macles
incohérentes obtenues a l'issue des différents traitements thermomécaniques en

compression.
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Figure V-4 : Corrélation entre la taille des grains et la densité de joints Z3.

Dans le traitement B, les petites déformations permettent de soutenir une force
motrice suffisante pour la SIBM (comme noté ci-dessus), ce qui permet une vitesse de
migration élevée propice a la formation de macles en subsolvus. Les densités de macles

diminuent ensuite si la croissance de grains en supersolvus est importante (en lien avec
I’'hétérogénéité de taille de grains), mais avec des vitesses qui restent insuffisantes pour
générer efficacement de nouvelles macles. Cette analyse s’applique également sur le

traitement A. Le grossissement de grains et le maclage sont néanmoins relativement plus

161




Chapitre V : Influence du mode de déformation et de la nature de I'alliage

faibles étant donné que d’une part le nombre de cycles est plus faible et d’autre part le
niveau de déformation par cycle est plus élevé. La vitesse de déformation aurait également
un effet mais compte tenu des incertitudes de I'essai de compression il nous est difficile
d’approfondir I'analyse de cet effet.

Compression PER®72 - Supersolvus

0.18 -
0.16
0.14
0.12

ique

o
=

0.08
0.06
0.04
0.02

Fraction surfac

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
Diameétre des grains [um]

Figure V-5 Histogramme de taille de grains obtenus apreés traitement supersolvus
sur des microstructures ayant subi une déformation théorique € de 0,5.

Les microstructures représentées en fig. V-6 illustrent |'effet que peuvent avoir des
chemins thermomeécaniques différents sur I’état final obtenu apres passage en supersolvus.
Elles sont classées par ordre croissant de taille de grains moyenne. La direction de la
compression est indiquée ci-dessous et s’applique sur les toutes les microstructures relatives
aux essais de compresssion de ce chapitre.

(b)
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(c)

Figure V-6 : Microstructures recuites supersolvus ayant subi préalablement : (a) le
de g4 = 0,5 a &£y4 (b) le traitement thermomécanique A €, =0,5 + 0,15 + 0,15 a £y, et (c) le
traitement thermomécanique B €, = 0,5 + 0,1 + 0,1 + 0,1 a £y,. Joints de grains généraux
en noir, joints £3 en rouge et joints de faible désorientation (<5°) en jaune. Des couleurs
aléatoires attribués aux grains sans aucun lien avec leurs orientations cristallographiques.

Pour conclure, les mécanismes d’évolution microstructurale identifiés dans les
chapitres précédents pour les traitements thermomécaniques en torsion, permettent pour
I'essentiel d'expliquer les tendances qui se dégagent des essais de compression. En d’autres
termes, le comportement des microstructures au cours du recuit supersolvus reste tres
dépendant des mécanismes activés lors de phase de déformation a chaud, et notamment de
la compétition entre SIBM et recristallisation dynamique. Ceci est illustré par la figure V-6 :
plus le niveau de déformation par cycle est faible plus la microstructure est modifiée par
rapport a celles obtenues a I'issue de traitements a haut niveau de déformation.

V.2 Influence des traitements thermomécaniques sur
la microstructure de I’alliage N19

V.2.1Description du superalliage N19

Le deuxieme matériau de cette étude, I'alliage N19, est aussi un superalliage a base
de Ni mais élaboré par métallurgie des poudres. Il fait I'objet, sous la dénomination SM043,
de deux brevets pour 'Europe et pour les Etats Unis déposés par Augustins-Lecallier et (al.
2007a et 2007b). L’alliage N19 a été développé dans le cadre d’une collaboration entre le
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Centre des Matériaux (Mines-ParisTech), 'ONERA et la SNECMA pour répondre au cahier des
charges suivant (Guédou et al. 2008) :

1) Possibilité de contréler la taille des grains via des traitements thermomécaniques
2) Stabilité métallurgique lorsque exposé a de fortes températures (jusqu’a 750°C)
3) Bonne résistance a la fatigue et au fluage a 700°C

4) Fort durcissement d’écrouissage

5) Densité inférieure & 8,35 g.cm™.

La composition chimique retenue est indiquée dans le (Tab. V-4)

Tableau V-4 : Composition chimique de I'alliage N19 en % masse (Guédou et al.
2008)

Elément | \. | ¢ Cr Mo w Al Ti Nb  Hf B C Zr
Chimique
SMI\?I“;’: Bal. 122 | 133 4.6 3 29 36 | 15 0.5 001 0.015 0.05

Cet alliage, comme l'alliage PER®72 :

e est un matériau biphasé avec une matrice de structure cubique a faces centrées
(v) et une seconde phase cubique L1, (V') présente sous la forme de trois
populations de précipités : une population de précipités y’ primaires
intergranulaires, et deux populations de précipités y’ intragranulaires, appelés
respectivement y’ secondaire et y’ tertiaire.

e ne peut étre forgé qu’a chaud.

e est destiné a étre utilisé pour la réalisation de disques de turbine haute pression.

Le N19 présente aussi certaines particularités par rapport au PER®72 :

e Gamme thermomécanique de mise en forme

Le procédé de mise en forme préconisé pour ce matériau est le forgeage
isotherme en matrice. Le choix du couple température et vitesse de forgeage est
le résultat d’un compromis entre 3 contraintes :

(1) Il est nécessaire de ne pas dépasser la température du solvus des précipités y’
pendant le forgeage pour éviter une croissance de grains incontrolée

(2) Les contraintes d'écoulement doivent rester suffisamment basses pour que le
forgeage reste possible par conséquent, il est nécessaire de choisir la
température maximale et la vitesse minimale acceptables.

(3) La température doit rester dans le domaine acceptable par I'outillage.

La déformation pendant le matricage se produit alors essentiellement par
"glissement aux joints de grains", plus que par déformation intragranulaire c’est-
a-dire par un mécanisme proche de la superplasticté.
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e Présence de carbures

A I’état initial les joints de grains sont ancrés par les précipités y’ primaire. Apres
passage en supersolvus, les joints de grains peuvent étre ancrés par les carbures
précipités a la surface des grains de poudre au cours de |'étape de pulvérisation
du procédé d’élaboration. Les grains de poudres ont une taille maximale de
53um. C’est la taille maximale que les grains pourraient donc atteindre au cours
des traitements thermomécaniques. Les études d'optimisation métallurgique du
N19 par modification de la gamme de traitements thermiques appliquées au
matériau forgé selon la gamme standard - études en cours au Centre des
Matériaux et a I'ONERA - semblent monter que la taille de grain apres traitement
supersolvus ne croit pas au dela de 32 um.

V.2.2Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion

sur I’évolution microstructurale du superalliage N19

V.2.2.1 Plan d’expérience

Deux types de traitements thermomécaniques en torsion s’appuyant sur deux
principes différents ont été testés (cf. Tab V-5) :

1. Déformation totale constante €=0,6 et 3 chemins thermomécaniques différents
(1)1X0,6(2)2X0,3et(3)4X0,15

2. Grande déformation suivie d’une derniére étape de faible déformation : (1) 0,6 +
0,15 et (2) 0,6 + 0,05

soit au total 6 traitements thermomécaniques appelés E a J.

Les déformations et vitesses de déformation sont calculées a partir du nombre de
tour et vitesse de rotation des outils de la machine de torsion comme indiqué dans la section
1-2-1-2.

Les déformations et les recuits intermédiaires de 15 min ont été réalisés a 1090 °C.
Les microstructures ont été analysées apreés le traitement thermique final d’1h a 1160 °C.
Deux vitesses de déformation ont été choisies : 1072 s 1et 1073 s71. La vitesse la plus
basse correspond a un mode de déformation proche de la superplasticité. Ceci n’était pas le
cas de 'alliage PER®72 qui a été déformé a des vitesses plus élevées.

Tableau V-5 : Chemins thermomécaniques testés en torsion sur I’alliage N19. Essais
réalisés au laboratoire du site industriel des Ancizes d’Aubert & Duval par Frédéric
Adamski, chercheur au Centre des Matériaux de I’'Ecole des Mines de Paris — Mines
ParisTech).
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Vitesse de déformation

0,01s™

e=1X0,6(E)

€=2X0,3(F) €=0,6 +0,05(1)
€=4X0,15 (G)

€=0,6+0,15 (H) €=0,6+0,15(J)

V.2.2.2 Comportement rhéologiques de I'alliage N19 déformé en torsion

Le fait d’enchainer les cycles de déformation a le méme effet de durcissement sur
I'alliage N19 que sur l'alliage PER®72 (figs.V-7(a) et (b)). Cet effet semble plus marqué sur
I'alliage N19 allant jusqu’a une augmentation 30% de la contrainte d’écoulement entre le
premier et le deuxieme cycle du traitement G. Par ailleurs, I'apparition de crochets de
contrainte en début de déformation, similaires a ceux observés sur I'alliage PER®72, serait ici
aussi attribuée a I'ancrage des dislocations par les éléments en solution solide. Les chutes
brusques dans les niveaux de contraintes en milieu de déformation (traitements F, H et |)
pourraient en revanche étre expliquées par un resserrage de I'éprouvette a cause de
I'absence de dispositif de blocage en rotation par rapport aux mors, une fois I'éprouvette
vissée dans ceux-ci.

L'alliage N19 monte une certaine aptitude a [I'écrouissage. La contrainte
d’écoulement augmente en effet progressivement avec la déformation comme en atteste la
courbe rhéologique de I'essai E et le premier cycle de I'essai | ou J avec un effet plus

prononcé a la vitesse de déformation 1072 s 1

. Deux raisons peuvent expliquer cette
tendance: (1) aux vitesses de déformation pratiquées, I'auto-échauffement est
probablement faible (2) la restauration et la recristallisation seraient moins efficaces vis a vis

de I'écrouissage que pour 'alliage PER®72.
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Rhéologie du N19 déformé en torsion a 1090°C
Chemins thermomécaniques E, Fet G
60
F
T 40
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]
:‘é
£
S 20
0
0 0.2 0.4 0.6 0.8
Déformation
(a)
Rhéologie du N19 déformé en torsion a T=1090°C
Chemins thermomécaniques H, | et J
60
g 40 H
2
@ w
£
&
S 20
N |
0
0 0.2 0.4 0.6 0.8
Déformation

(b)

Figure V-7 : Courbes rhéologiques des essais de torsion réalisés sur le N19. Chemins
thermomeécaniques (a) E, FetGet(b)H,l et)
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V.2.2.3
thermomeécaniques en torsion

Analyses des microstructures obtenues a l’issue des traitements

Quelque soit le traitement, la taille de grains ne dépasse pas 53 pum. Dans certain cas,
elle reste largement en dessous de cette limite correspondant a la taille des poudres. Nous
pouvons déja déduire que les forces motrices qui pilotent la migration de joints de grains
s’épuisent tres vite et que les cinétiques de migration sont alors tres lentes. Nous rappelons
que la durée du traitement supersolvus est deux fois plus importante que celle appliquée sur
I'alliage PER®72 (1h au lieu de 30 min).

Le traitement multipasses conserve son avantage en termes de croissance de grains
c’est-a-dire favorise I'augmentation de la taille moyenne de grains (voir fig. V-8(a)). Nous
retrouvons |'effet déja observé aux faibles déformations, et interprété comme résultant de
la SIBM. En effet, plus la derniére déformation avant traitement supersolvus est faible plus la
taille moyenne de grain augmente. Ceci est valable aussi bien dans le contexte multipasses
(traitements E et G fig. V-8(a)) que simple passe (traitement H 2°me cycle fig. V-9(a)). Cette
tendance est légerement inversée a de la vitesse la plus faible et aux tres faibles
déformations €=0,05 et 0,15 (voir fig.V-9(a)).

Les microstructures les plus fines sont celles qui possédent les densités de macles les
plus élevées ce qui est compatible avec le couplage entre le rayon de courbure des joints de
grains et la quantité de macles créées tel que décrit par le modele de Pande. Les faibles
déformations perturbent toutefois ce schéma puisqu’elles semblent également favoriser la
formation de macles méme lorsque la taille de grain augmente. Il existe un effet cumulatif
multipasses si 'on compare la densité de 8 10'2um'1 a 'issue du traitement G avec 5 10'2um'1
seulement a l'issue du H.
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Fraction de macles incohérentes
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Figure V-8 : (a)Taille de grains, (b) densité de joints 23 et (c) fraction de macles
incohérentes obtenues a I'issue des traitements thermomécaniques E, F et G (0,001 s™)

incohérentes obtenues a I'issue des traitements thermomécaniques H,
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[ J H

(c)

Figure V-9 : (a)Taille de grains, (b) densité de joints 23 et (c) fraction de macles
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Par ailleurs, la fraction de macles incohérentes relativement élevée (44%) enregistrée
pour le traitement G suggérerait le développement des joints 23 incohérents provoqué par
la migration des joints de grains, et montre que I'effet cumulatif multipasses sur la densité
totale de macles vient en partie de ce développement. La microstructure associée
représentée en fig. V-10(a) présente, en effet, des joints Z3 sortant de leur configuration
parfaite en paroi de macles cohérentes. Cette méme microstructure comparée a la
microstructure voisine (H) montre toutefois que les différences restent visuellement moins
marquées que ce que I'on a pu observer sur I’alliage PER®72.

(a) (b)

Figure V-10 : Microstructures traitées supersolvus ayant subi préalablement : (a) le
traitement G (b) le traitement H. Joints de grains généraux en noir et joints Z3 en rouge.
Les nuances de gris correspondent a la qualité du diagramme de diffraction en chaque
point de la cartographie.
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Figure V-11 : Corrélation entre la taille des grains et la densité de joints Z3. Les
points entourés en rouge correspondent aux microstructures de la fig. V-9

A titre de conclusion, il est possible de modifier la microstructure de I'alliage N19 par
traitement thermomécanique, bien que les amplitudes de variations de tailles de grains
soient limitées. Toutes les microstructures analysées a lissue des traitements
thermomeécaniques sont assez différentes de I’état de référence (initial + supersolvus) (voir
fig. V-11). La densité de macles est davantage reliée a la taille de grains par rapport a I'alliage
PER®72, mais il parait possible d’'induire des effets de type SIBM en conditions multipasses
avec des faibles amplitudes de déformation. Les phénomenes de recristallisation paraissent
faibles voire absents. Ici aussi une analyse plus détaillée des mécanismes impliqués est
nécessaire et nécessitera la caractérisation de I’état de la microstructure avant traitement
supersolvus.

L'effet de la vitesse de déformation ne peut pas étre analysé de maniére exhaustive
avec les essais réalisés, mais il apparait que la vitesse de déformation la plus basse ne
correspond pas a un régime entierement superplastique, puisque de petites déformations
permettent de moduler Iégérement les tailles de grains et densité de macles.

V.2.3Influence des traitements thermomécaniques multipasses en

compression sur I’évolution microstructurale du superalliage N19

Pour les mémes raisons que celles évoquées dans la section V-1 consacrée a l'alliage
PER®72, c’est-a-dire pour se rapprocher des conditions industrielles de mise en forme, les
évolutions microstructurales de I'alliage N19 ayant subi des traitements thermomécaniques
par compression (et non par torsion) sont examinées.
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V.2.3.1 Plan d’expérience

Le plan d'expérience est défini toujours dans I'optique d’analyser I'effet de différents
chemins thermomécaniques menant a une méme déformation totale, assimilable a une
géométrie finale déterminée dans le contexte de la mise en forme d’une piéce.

Compte tenu des aléas des essais de compression détaillés en section V-1-2 et pour
des raisons de lisibilité, les vitesses de déformation et les déformations seront exprimées en
valeurs nominales. Pour une déformation totale nominale imposée de ey = 0,8, deux
traitements thermomécaniques ont été testés : a 1 ou 2 passes apres la pré-déformation (cf.
tab. V-6). Les essais ont été réalisés a deux vitesses de déformation rationnelles: 0,01 et
0,001 s™. Un traitement thermomeécanique avec un niveau de déformation intermédiaire, a
savoir une déformation rationnelle de 0,65 a également été testé a la vitesse 0,01 st en vue
d’une meilleure compréhension des mécanismes d’évolution. Les différents traitements
thermomeécaniques sont désignés par les lettres Ka N.

Les microstructures ont été caractérisées apreés le traitement thermique supersolvus
final. Les différents parametres thermiques relatifs aux essais de compression sont
présentées dans le tableau V-7. La température de déformation préconisée pour les essais
de compression est de 1070°C au lieu de 1090°C utilisée en torsion.

Les microstructures ayant subi des traitements multipasses sont comparés a deux
états de références :

1. Etat initial correspondant au matériau initial auquel est appliqué un simple
traitement thermique supersolvus

2. Etats correspondant a la seule pré-déformation de ey = 0,5 suivie d’un
traitement thermique supersolvus

Tableau V-6 : Chemins thermomécaniques testés en compression sur le N19

0,01s71
Traitements thermomécaniques a | ey =0,5 en=0,5
1 seule passe
Traitements thermomécaniques | ey =0,5+0,3 &n=0,5+0,3 (M)
multipasses en=0,5+0,15(0)
en=05+0,15+0,15 en=05+0,15+0,15 (N)

Tableau V-7 : Conditions thermiques des essais de compression

Température de déformation et des recuits intermédiaires 1070 °C
Durée des recuits intermédiaires 15 min
Température du traitement thermique final 1160°C
Durée du traitement thermique final 30 min
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V.2.3.2 Résultats

Lorsque le traitement thermomécanique est réalisé a 0,01 s, le chemin
thermomécanique ne semble pas avoir d’impact sur la croissance de grains puisque la taille
de grains obtenue en fin de traitement supersolvus est sensiblement la méme : 24 um. Cette
taille de grains est équivalente a celle de I'état initial qui a subi un simple traitement
thermique supersolvus (fig. V-12).

Ce constat reste valable pour la vitesse rationnelle 0,001 s™ & une différence prés : la
taille de grains se stabilise a une valeur un peu supérieure : autour de 30 um. Dans
I’ensemble, la croissance de grains reste assez limitée. Il est a préciser que la comparaison
avec les essais de torsion n’est pas pertinente car la durée du traitement supersolvus est
plus courte dans pour les échantillons déformés en compression que pour ceux déformés en
torsion (30 min au lieu d’une heure).

Les chemins thermomécaniques jouent en revanche sur la formation de joints 3. En
effet, le traitement multipasses a faible niveau de déformation par cycle appliqué & 0,01 s™
semble nuire a 'apparition des parois de macles comme en atteste la faible densité de
macles a l'issue des traitements O et N en comparaison avec le traitement M (cf. fig.V-13)
ainsi que la légere diminution de la proportion de parois de macles incohérentes (fig. V-14).
A 0,001 s, le traitement multipasses ne présente pas d’intérét particulier puisque, a taille
de grains équivalente, il n’affecte pas la quantité de macles (cf. fig. V-13 traitements K et L).
Il contribuerait uniquement a augmenter la proportion de parois de macles incohérentes.
Les cycles de faibles déformation rationnelle, ey = 0,15, ne produisent donc pas l'effet
escompté que nous avons associé a la SIBM dans le cas de I'alliage N19 déformé en torsion
ou de I'alliage PER®72.

1
N19 Compression Initial + T. Th supersolvus
50 -
0,01s?
E 40 -
= 31 30
£ 30 - 27
© 23
o0
S 20 -
2
~ 10 -
0 - T
Initial + 0,5 e=0,5+0,3 &= 05+015 €= 05+015+
Supersolvus 0,15
M 0] N

Figure V-12 : Tailles de grains obtenue a I'issue des traitements thermomécaniques
pas compression sur le N19. Microstructures caractérisées apreés traitement supersolvus.
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On peut penser que le fait d’avoir déformé le matériau a des vitesses relativement
plus élevées, a cause de l'effet du frottement, et d’une température plus basse - 1070°C
contre 1090°C pour la torsion - a sans doute inhibé les mécanismes responsables de
I'accélération de la migration des joints de grains et donc la formation de macles. Les
courbes rhéologiques de la fig V-13 ne montrent cependant pas de signes clairs d’un
écrouissage plus important qu’en torsion. Les contraintes sont certes plus élevées mais elles
ne semblent pas augmenter en fonction de la déformation. Ceci pourrait étre I'effet de
I'auto-échauffement d’autant plus que la vitesse de déformation peut augmenter au cours
du temps a cceur de I"échantillon compte tenu du frottement.

N19 compression
140 -

=

N

o
1

=

o

o
1

s 0,00157!

0,01 5!

Contrainte (MPa)
[e2] 0]
o o

I
o
1

N
o
1

o

0 0.1 0.2 03 0.4 0.5 0.6

Déformation

Figure V-13 : Courbes rhéologiques des essais de compression réalisés sur le N19
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|
N19 Compression Initial + T. Th supersolvus
-1
6.E-02 - 0,001s
5.2E-02 0,01 st
4.7E-02 4,7E-02
'HT' 4,1E-02 4.0E-02
g_ 4.E-02 -
= 33802 31k
(]
]
o
=
2 2.E-02 -
o
= 1.2E-02
0.E+00 - T T r
Initial + €=0,5 €=0,5+0,3 e=0,5+0,15 €=0,5+0,15+
Supersolvus 0,15
M K (0] N L

Figure V-14: Densité de joints X3 obtenue a lissue des traitements
thermomeécaniques par compression sur I'alliage N19. Microstructures caractérisées apres
traitement supersolvus.

Vu le nombre de questions que I'on se pose sur ces nouveaux résultats, et la situation
relativement différente par rapport l'alliage PER®72 (vitesses plus basses, possibilité de
superplasticité, température d’essai plus basses), Il serait souhaitable de faire une analyse
plus approfondie des états intermédiaires avant passage en supersolvus notamment en
examinant les microstructures de dislocations dans les états trempés.

N 19 ComprESSion wmmmm  [nitial + T. Th supersolvus

48(y m— (,0015s?!
50% - ° 43% — 0,01 s
40% - g
* ] 33% 34% 35%
32%
30% - 25%

25%
20% -

10% -

0%

Fraction de macles incohérentes

Initial + €=0,5 e=0,5+0,3 €=0,5+0,15 €=0,5+0,15
Supersolvus +0,15
M K 0] N L

Figure V-15 : Proportions de macles incohérentes obtenues a l'issue des traitements
thermomeécaniques par compression sur I’alliage N19. Microstructures caractérisées apres
traitement supersolvus.
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N19 compression
SE'OZ T = |nitial + T. Th supersolvus
""T = 0,015
€ 6.E-02 - .
= € =0,50u 0,3 en \
" N ‘ ~
e derniére frappe £ =0.15 0u 0.3 en
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> . .
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Figure V-16 : Corrélation entre la taille des grains et la densité de joints Z3 obtenues
a l'issue de traitements thermomécaniques par compression.

La représentation des densités de joints 23 en fonction de la taille de grains (fig. V-16)
illustre I'effet de la vitesse de déformation sur la croissance de grains. Les tailles les plus
importantes ont été atteintes avec la vitesse la plus basse. Néanmoins, I'écart entre les deux
vitesse de déformation reste relativement faible : 30 um contre 25 um en moyenne. Comme
discuté plus haut, la densité de joints 23 atteint des valeurs plus faibles qu’en torsion mais
avec une amplitude de variation non négligeable.

Remarque : La totalité des résultats expérimentaux obtenus suite a la caractérisation

des microstructures présentées dans les chapitres lll, IV et V sont répertoriés dans I'annexe
C.

V.3  Synthese

Les évolutions de tailles de grains moyennes et de densité de macles observées aprées
traitement supersolvus d’échantillons préalablement soumis a des traitements
thermomeécaniques par compression sont compatibles avec les mécanismes d’évolution
microstructurale identifiés en torsion sur I'alliage PER®72 (chapitres Ill et IV). Pour confirmer
les tendances qui se dégagent des résultats présentés dans ce chapitre exploratoire, il serait
néanmoins nécessaire d’approfondir I'étude des mécanismes microstructuraux, notamment
par I'observation des microstructures avant recuit supersolvus.

Rappelons ici que la mise en ceuvre d’essais de compression est moins précise et
donc moins pertinente sur le plan académique que les essais de torsion en raison du
développement du gradient de déformation et de vitesse de déformation, et d’une difficulté
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de pilotage de la machine utilisée dans la gamme d’intérét de ce travail. Cependant I'essai de
compression est plus proche du forgeage industriel. On pourrait donc s’appuyer sur les
mécanismes proposés dans les chapitres Ill et IV pour comprendre |’évolution de la
microstructure de I'alliage PER®72 au cours de sa mise en forme.

Certes nous n’avons pas pu reproduire l'effet de la vitesse de déformation
probablement a cause des incertitudes des essais de compression et des variations de la
vitesse au cours des essais. Nous avons, en revanche, clairement mis en évidence le role que
pourraient jouer les faibles déformations a travers le mécanisme de SIBM sur les vitesses de
migration des joints de grains et par conséquent la possibilité de contréler a la fois la
croissance de grains et la genése de macles, d’ou I'importance des petites frappes en mono-
ou multipasses en fin de mise en forme.

Le cas de lalliage N19 est plus complexe étant donné les contraintes
thermomeécaniques industrielles en termes de gammes de température et de vitesse de
déformation. En torsion, nous avons retrouvé certains mécanismes identifiés pour I'alliage
PER®72, avec, tout de méme, un effet moins discriminant sur les microstructures, en
particulier au niveau des tailles de grains. Les traitements thermomécaniques par
compression appliqué sur I'alliage N19 ne semblent cependant pas avoir déclenché les
mécanismes d’évolution de type SIBM car les cycles de faible déformation n’ont pas produit
une augmentation plus importante de la taille de grains ni vraiment favorisé la création de
macles. Deux raisons peuvent expliquer ce résultat: (1) les mécanismes de
déformation/restauration/recristallisation sont différents dans la gamme thermomécanique
choisie et (2) la microstructure du N19 apparait peu favorable a la migration des joints de
grains (comme déja noté en torsion). Une étude complémentaire serait également
nécessaire pour une meilleure compréhension des mécanismes d’évolution de I'alliage N19
en examinant les états intermédiaires.
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Conclusion & Perspectives

A Syntheése des résultats

Nous avons montré la possibilité de modifier la microstructure de superalliages a
base de nickel en contrélant notamment le maclage thermique et la taille de grains via des
traitements thermomécaniques.

S'appuyant sur la théorie I'accident de croissance proposée par Gleiter (1969), qui
explique la formation des macles thermique au cours de la migration des joints de grains, le
modele phénoménologique de Pande et al. (1990) relie la variation de la densité de joints 23
a celle de la taille de grains. Nous avons observé les évolutions de ces deux caractéristiques
microstructurales a l'issue de chemins thermomécaniques variés et montré que cette
relation simple n'est pas toujours respectée. La densité de macles ne dépend pas
uniquement de la taille de grains, mais également de la vitesse a laquelle les joints ont migré
pour atteindre cette taille de grains. Les mécanismes physiques d'évolution de Ia
microstructure ont été identifiés pour ces différents chemins thermomécaniques.

Les traitements thermomécaniques testés comprennent des phases de déformation a
chaud, seul mode de déformation possible sur les matériaux de cette étude (alliages PER72
et N19), ce qui implique la prise en compte de I’évolution dynamique de la microstructure.
Dans la mesure ol de nombreuses étapes ont été réalisées dans le domaine subsolvus,
I'influence des précipités de seconde phase sont également a prendre en considération.

Nous avons analysé dans un premier temps le comportement de la microstructure de
I'alliage PER®72, élaboré par voie conventionnelle (coulé-forgé), déformé par torsion en une
seule passe et ensuite traité thermiquement. L’étude rhéologique a montré des cinétiques
de restauration assez rapides. Un examen détaillé de la microstructure a montré que la
recristallisation dynamique intervient a des niveaux de déformation de l'ordre de 0,4, du
moins aux vitesses de déformation les plus élevées. La migration dynamique des joints
induite par les gradients de déformation (SIBM) a été observée suite aux petites
déformations (€<0,23). Elle est favorisée elle aussi par la vitesse de déformation la plus
élevée qui se traduit par des densités de dislocations plus élevés et probablement des
gradients de densité de dislocations plus forts. La migration des joints de grains, phénoméne
clé pour le maclage thermique selon les modeles cités ci-dessus, est pilotée par deux forces
motrices : (1) les gradients de densités de dislocations et (2) la courbure des joints de grains.
Les précipités primaires exercent une force de freinage sur les joints de grains. La force
motrice associée a la courbure des joints peut étre amplifiée par un effet de la largeur de la
distribution de taille de grains. Les plus gros grains de la microstructure se développent
d'autant plus vite que les autres grains sont plus fins. L'analyse des évolutions
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microstructurales ne peut donc se fonder uniquement sur la valeur moyenne de la taille de
grains mais requiert la prise en compte de I'étendue de sa distribution.

La confrontation de nos résultats en termes de densités de joints de macle en
fonction de la taille grain obtenues aprés passage en supersolvus avec le modeéle de Pande et
al. (1990) montre clairement que la densité de joints 23 n’est pas uniquement corrélée a la
taille de grains mais dépend également des autres parameétres pouvant influer sur les
vitesses de migration de joints de grains.

La formation de macles thermiques est favorisée par les vitesses importantes de
migration des joints de grains. Le déclenchement de la recristallisation dynamique peut,
suivant son état d’avancement, homogénéiser les densités de dislocations, affiner et
homogénéiser les microstructures, et ainsi amoindrir les forces motrices de la migration des
joints de grains, ceci pendant la déformation ou au cours de traitements thermiques sub- ou
supersolvus subséquents. Le mode SIBM apparait favorable a la genése de macles car il est
justement la signature d’importants gradients de densité de dislocations générant des forces
motrices suffisamment fortes pour compenser la force de freinage exercée par les précipités
primaires. Le mode SIBM favorise sélectivement la croissance des grains a faible densité de
dislocations et méne a des distributions de tailles de grains larges, voire parfois bi-modales.
La croissance rapide de ces gros grains, sous l'effet d'une force motrice importante et dans
une matrice de grains plus fins, conduit apres traitement supersolvus a une densité de
macles nettement supérieure a celle prévue par le modéle de Pande. Ce modele consideére
en effet seulement la force motrice liée a la courbure et I'énergie du joint de grains et ne
prend pas en compte I'hétérogénéité de taille de grains. A taille de grains moyenne
identique, ce modele prévoit donc une densité de macles moins élevée, associée a une
croissance de grains moins rapide.

Contrairement a ce que prévoit le modele de Pande, c’est-a-dire une densité de
macles qui diminue lorsque la taille de grains augmente, le mode SIBM produit des
microstructures ou la densité de macles semble méme augmenter avec la taille de grains :

Gamme thermomécanique Taille de grains moyenne Densité de macles
€ = 0,08 a &, puis traitement 117 pum 6,6 107 um'l
thermique supersolvus
€ = 0,4 3 & puis traitement 40 pm 4,110° pm™
thermique supersolvus

On en déduit l'intérét en termes de densité de macles que pourraient avoir les
traitements thermomécaniques multipasses faisant intervenir des cycles élémentaires en
mode « Strain Induced Boundary Migration ». Cependant ce processus s'accompagne
également d'une augmentation de la taille de grains moyenne qui pourrait s'avérer néfaste
pour les propriétés d'usage. |l sera donc nécessaire de tester ces propriétés sur les
microstructures produites dans ce travail.

D’apres I'analyse des microstructures ayant subi des traitements thermomeécaniques
multipasses, la création de macles thermiques peut, comme en conditions monopasses, étre
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reliée en grande partie aux vitesses de joints en migration, elles-mémes reliées aux forces
motrices engendrées par les densités de dislocations locales, la courbure des joints et la
largeur de la distribution de tailles de grains. En revanche les effets n‘ont pas pu étre
cumulés au fur et a mesure de l'enchainement des cycles. En effet, les traitements
multipasses n‘augmentent pas les quantités de macles par rapport aux essais de torsion
simples, mais permettent en revanche d’affiner les microstructures.

Les traitements thermomécaniques par compression ont confirmé le réle que
pourraient jouer les faibles déformations a travers la SIBM sur les vitesses de migration des
joints de grains et par conséquent la possibilité de controler la croissance de grains et la
genese de macles dans l'alliage PER®72. Toutefois ils ne nous ont pas permis de reproduire
I'effet de la vitesse de déformation probablement a cause des incertitudes dans le contréle
des essais de compression et notamment des difficultés de pilotage de la vitesse.

Le comportement microstructural de l'alliage N19, élaboré par métallurgie des
poudres, est plus complexe étant donné les contraintes thermomécaniques industrielles en
termes de gammes de température et de vitesse de déformation. Les traitements
thermomeécaniques appliqués ont reproduit les mécanismes identifiés pour I'alliage PER®72,
avec tout-de-méme, un effet moins discriminant sur les microstructures, en particulier au
niveau des tailles de grains. Les traitements thermomécaniques par compression sur le N19
n‘ont pas influé significativement sur la croissance de grains ni sur la formation de macles
thermiques. Le choix des gammes thermomécaniques d’une part et la microstructure initiale
de I'alliage N19 d’autre part explique sans doute le manque d’efficacité de ces traitements.

B Perspectives

Nous avons démontré la possibilité de contréler le maclage thermique et la
croissance des grains via les conditions de traitements thermomécaniques pour I'alliage
PER®72. Le contrble est relativement moins efficace pour I'alliage N19. L’étape suivante sera
de montrer l'intérét que pourraient présenter les microstructures ainsi obtenues au niveau
des performances : fluage, fatigue, résistance a la corrosion etc.

L'objectif du projet ORGANDI étant d’optimiser la microstructure au niveau de la
piéce finale : le disque de turbine, des traitements thermomécaniques se terminant par un
cycle de faible déformation a grande vitesse en subsolvus de maniere a favoriser le mode
SIBM sont en cours sur des galets de taille et de géométrie analogue a ceux destinés a la
réalisation de disques de turbine d'hélicoptére. Les premiéres analyses (réalisées au CdM et
au CEA) des microstructures obtenues a I'issue de gammes thermomécaniques optimisées,
inspirées de celles identifiées dans ce travail, montrent la possibilité de transposer les effets
liés a la SIBM aux galets. Par ailleurs, compte tenu des gradients de déformation et de
vitesse de déformation dans les galets, les microstructures varient considérablement d’une
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zone a l'autre. Ces gradients sont a prendre compte d’autant plus qu’ils seront plus
importants encore a I'échelle du disque.

Ce travail de these montre également la nécessité d'enrichir les modéles existants
(Pande et al. 1990 et Cahoon et al. 2009) en intégrant la force motrice associée aux gradients
de densité de dislocations, la force de freinage exercée par les précipités, et les effets de
largeur de distribution de taille de grains.

Pour ce qui concerne I'alliage N19, une analyse détaillée est nécessaire afin de mieux
comprendre les faibles vitesses de migrations des joints de grains que nous avons
constatées.
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Grain

Joint de grains

Macle, joint de
macle et joint

23

(Macle
Cohérente et
Macle

incohérente)

Précipité

Un domaine de la matrice y qui a plus de 10° de degrés
de désorientation par rapport aux domaines qui
I’entourent. Il a une taille minimale de 8 pixels dans les
cartographies obtenues par EBSD. Il est délimité par des
joints de grains. Il est a noter que deux domaines
délimités par une macle cohérente ne sont pas
considérés comme étant des grains distincts mais font
partie d’'un méme grain.

La frontiére entre deux grains adjacents. Il correspond a
une désorientation supérieure a 10°

Ces trois termes sont employés dans ce mémoire de
maniéere interchangeable. Ils désignent (1) un joint de
grains ayant une désorientation 23 (60° autour de I'axe
[111] ou I'un de ses équivalents : cette désorientation
doit étre détectée avec une déviation maximale de 2°
par rapport a la désorientation Z3) dans le cas ou le plan
du joint est dévié de plus de 5° du plan dense {111} le
plus proche : il s’agit alors de « macle incohérente » ; et
(2) les parois de « macle cohérente » qui correspondent
a la méme désorientation I3 mais sont déviées de
moins de 5° par rapport au plan dense {111} le plus
proche. Les parois de macle cohérente ne sont pas
considérées comme étant des joints de grains. Si 'un de
ces trois termes est utilisé, aucune distinction entre
macles cohérentes et incohérentes n’est pas faite. Cela
est précisé le cas échéant.

Particules faisant partie de la seconde phase y’. lls sont
appelés y’ primaires lorsqu’ils sont intergranulaires et
non-cohérents avec la matrice et y secondaires
lorsqu’ils sont intragranulaires et cohérents avec la
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Recristallisation

SIBM

matrice

Création de nouveaux grains. Les domaines délimités
par des macles cohérentes n’étant pas considérés
comme des grains, le terme recristallisation n’integre
pas la création de macles cohérentes.

L’abréviation de I'expression anglaise : Strain Induced
Boundary Migration. Dans la littérature elle est utilisée
pour désigner la migration des joints de grains induite
par les gradients de densité de dislocations que génére
la déformation plastique. Ce phénomeéne intervient en
statique au cours de traitements thermiques. Dans ce
manuscrit nous montrons que ce phénomeéne peut étre
activé en dynamique. Cette expression est donc
associée a la migration de joints de grains pendant la
déformation sous l'effet de la force motrice produite
par les gradients de densités de dislocations
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Annexes

A Identification d’un 25 a partir de I’angle et I’'axe de
désorientation

Un joint de grain 25 correspond a une désorientation de 36,9° autour de I’axe [100]
d’apres Sutton et Ballufi (1987). Nous appliquons les méthodes de Ranganathan (1966) et
Déchamps et al. (1987) pour vérifier ce résultat.

1- Méthode de Ranganathan (1966)

Identifions d’abord les entiers x et y tels que

y (A1)
36,9° = Ztan_l(;\/ 12 + 02+02%)
y 36,90 (A-Z)
—=tan
X
1 (A-3)
y_ 0,333 = =
X
y=1 (A-4)
{x = 3
L’expression du degré de coincidence est alors :
x2 4+ y2(h? + k? +12) = 32 + 12(12 + 02402) = 10, nombre pair (A-5)
(A-6)

Donc2=%=5

2- Méthode de Déchamps et al. (1987)

La matrice de rotation, R, se calcule de la maniére suivante, d’aprés Déchamps et al.
(1987)

1 0 O 12 1x0 1x0
R=c0s369°(0 1 0|+ (1—-cos369°)|0x1 02 0x0

0 0 1 0x1 0x0 02

0 -0 0 (A-7)
+ sin 36,9° (O 0 —1)

0 1 0
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1 0 0 1 0 0 0 -0 O
R =108 <O 1 0) +0,2 <0 0 0) + 0,6( 0 0 —1) (A-8)
0 0 1 0 0 O -0 1 0
1 0 0
R = (0 0,8 —0,6) (A-9)
0 06 08

Le plus petit entier n tel R peut d’écrire sous la forme :
1 /%1 Gz Qi3
R=—|az1 Az Oaz3 (A-10)
M\as; as; ass

ou tous les coefficients aj (i,j=1,2 ou 3) sont des entiers naturels, est 5. En effet, :

1/5 0 0
R=z(0 4 -3 (A-11)

0 3 4
etdoncr =75 (A-12)
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B Préparation de lames minces pour les observations en

microscopie électronique en transmission

Les échantillons analysés en microscopie électronique en transmission ont été
prélevés dans des éprouvettes de torsion et de compression. La préparation commence par
I’extraction de carottes de 3 mm de diameétre par électroérosion :

1. dans I'axe du pion de compression. Des pastilles de 0,3 a 0,5 mm d’épaisseur sont
ensuite découpées au niveau du centre de la carotte qui correspond a la zone ou la
déformation et la vitesse de déformation sont maximales comme expliqué dans le
paragraphe I1.3.1.

2. perpendiculairement a I'axe de I'éprouvette de torsion comme indiqué dans la figure
B1 au niveau de la partie utile. Des pastille de 0,3 a 0,5 mm d’épaisseur sont ensuite
découpées dans les deux extrémités de la carotte (cf. fig. B2) c’est-a-dire dans les
zones ou les déformations et vitesses de déformation sont maximales et donc trés
proches des valeurs théoriques (cf. section 11.3.1).

17 mm
< Carottage

3 mm/
|
|
|

—_— i _|_ ...... -
|
|

________ oo ——
(a)
(b)

B-1: Prélevement de carotte dans la partie utile de I’éprouvette de torsion
représenté : (a) en 2D et (b) en 3D

186



Annexe

Sens de prélevement
e des pastilles

B-2 : Plan de découpe des pastilles a partir d’'une carotte prélevée dans I’éprouvette
de torsion

Les pastilles sont amincies par polissage mécanique dans un premier temps jusqu’a
ce qu’elles atteignent une épaisseur d’environ 0,15 mm. Elles sont ensuite amincies par
polissage électrolytique. Le dispositif de polissage représenté ci-dessous comprend deux
buses a jet continu qui « arrosent » le centre de la pastille avec un électrolyte contenant 75%
de méthanol, 8,3% d’acide perchlorique et 16,6% de d'éther mono-butylique d'éthyléne
glycol.

Emplacement de
la pastille

Jets de solution de polissage

B-3 : Dispositif de polissage électrolytique

Le polissage s’arréte des I'apparition d’un trou au centre de la pastille. Il produit un
gradient d’épaisseur allant de I'extrémité de la pastille jusqu’au trou central comme illustré
ci-dessous. L'observation est effectuée sur un anneau de 20 a 50 um de largeur, entourant le
trou central, qui est transparent pour les électrons (cf. fig. B4).
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3 mm

)
L J

Anneau transparent

L}

B-4 : Forme de lame apreés polissage électrolytique
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C Récapitulatifs des résultats de caractérisations

microstructurales

Tous les résultats expérimentaux obtenus a partir des mesures EBSD et présentés dans les

chapitres Ill, IV et V sont récapitulés dans les tableaux suivants

C-1: Résultats des caractérisations des microstructures de I’alliage PER®72 obtenues a l'issue

de traitements thermiques simples appliquées sur I’état initial

Taille moyenne
des grains [um]

Densité des 23 (4° de
tolérance sur la
désorientation) [1/um]

Densité des 23 (2° de
tolérance sur la
désorientation) [1/um]

Fraction des
macles
incohérentes [%]

Non déformé (Etat initial)

Initial 5,77 1,77E-01 1,42E-01 30%

10 min a Tsub 7,52 1,31E-01 5,64E-02 47%
30 min a Tsub 13,3 2,15E-01 1,86E-01 68%
30 min a Tsuper 50,3 4,00E-02 3,86E-02 37%

C-2: Résultats de caractérisations des microstructures de l'alliage PER®72 obtenues a l'issue

des traitement thermomécaniques en torsion mono-passe

. . Densité des 23 (4° de | Densité des 23 (2° de Fraction des
, Vitesse | Taille moyenne , ,
Déf. de déf. | des grains [um] tolérance sur la tolérance sur la macles
désorientation) [1/um] | désorientation) [1/um] | incohérentes [%]
Trempé apres déformation
0,08 | epp2 9,67 1,46E-01 1,15E-01 38%
0,12 | epp2 12,44 1,75E-01 1,33E-01 22%
0,24 | epp2 13,38 1,30E-01 8,39E-02 37%
0,4 | epp2 9,87 7,79E-02 3,99E-02 52%
0,63 | epp2 18,68 5,01E-02 3,72E-02 46%
0,08 | eppl 11,4 1,46E-01 1,16E-01 38%
0,12 | eppl 14,8 1,21E-01 7,18E-02 44%
0,24 | eppl 12,4 1,21E-01 9,94E-02 26%
0,4 | eppl 8,62 1,08E-01 6,39E-02 23%
0,63 | eppl 16,6 1,02E-01 8,97E-02 41%
Traité thermiquement subsolvus 30 min a Tsub
0,08 | epp2 8,03 2,12E-01 1,78E-01 26%
0,12 | epp2 11,78 1,72E-01 1,28E-01 31%
0,24 | epp2 12,03 1,01E-01 7,06E-02 44%
0,4 | epp2 11,9 1,06E-01 7,77E-02 40%
0,63 | epp2 12 5,57E-02 2,86E-02 44%
0,08 | eppl 11,1 1,71E-01 1,35E-01 29%
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0,12 |eppl 18,07 1,51E-01 7,10E-02 44%
0,24 | eppl 10,2 1,66E-01 1,51E-01 27%
0,4 | eppl 8,84 1,38E-01 1,18E-01 33%
0,63 |eppl 18,3 1,16E-01 1,07E-01 25%
Traité thermiquement supersolvus 30 min a Tsuper
0,08 | epp2 82 3,66E-02 3,57E-02 30%
0,12 | epp2 121 4,25E-02 4,07E-02 37%
0,24 | epp2 66,4 4,95E-02 4,82E-02 35%
0,4 | epp2 83,8 4,38E-02 4,18E-02 43%
0,63 |epp2 80,9 4,31E-02 4,14E-02 41%
0,08 | epp1l 117 6,93E-02 6,59E-02 24%
0,12 | eppl 90,3 6,35E-02 6,22E-02 37%
0,24 | eppl 68,1 5,93E-02 5,75E-02 15%
0,4 | eppl 40,2 7,10E-02 5,81E-02 18%
0,63 | eppl 50,3 4,71E-02 4,20E-02 29%

C-3: Résultats de caractérisations des microstructures de I'alliage PER®72 obtenues a l'issue
des traitement thermomécaniques en torsion multipasses

Taille Densité des 23 (4° Densité des 23 (2°

D&f. Vitesse | moyenne |de tolérancesurla |de tolérance surla |Fraction des macles
de déf. |des grains |désorientation) désorientation) incohérentes [%] Maintien
[um] [1/um] [1/um] intermédiaire
Trempé apres déformation
0,4+0,24 epp2 12,5 8,64E-02 4,84E-02 28% | 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |epp2 17,6 6,07E-02 4,07E-02 37% | 30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |epp2 36,3 9,13E-02 6,12E-02 26% | 30 min a Tsub
0,4+0,24 eppl 10,7 9,09E-02 7,50E-02 34% | 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 25,1 7,15E-02 4,34E-02 41% |30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |eppl 63,6 7,85E-02 4,01E-02 31% |30 min a Tsub
0,4+0,12 epp2 20,7 6,51E-02 4,06E-02 32% | 30 min a Tsub
0,4+0,12 eppl 12,1 7,37E-02 4,24E-02 45% |30 min a Tsub
Traité thermiquement subsolvus 30 min a Tsub
0,4+0,24 epp2 12,6 9,80E-02 7,57E-02 38% | 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |epp2 15,8 7,11E-02 4,69E-02 34% | 30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |epp2 18,2 7,09E-02 4,75E-02 87% | 30 min a Tsub
0,4+0,24 eppl 15,2 1,01E-01 9,31E-02 36% | 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 34,5 8,58E-02 7,45E-02 41% |30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |eppl 47 6,96E-02 4,28E-02 48% | 30 min a Tsub
0,4+0,12 epp2 13,7 8,24E-02 5,35E-02 24% | 30 min a Tsub
0,4+0,12 eppl 11 1,35E-01 1,04E-01 33% | 30 min a Tsub
Traité thermiguement supersolvus 30 min a Tsuper

0,4+0,24 epp2 77,9 5,31E-02 5,22E-02 30% | 30 min a Tsub
04+2x0,12 |epp2 91 4,96E-02 4,69E-02 27% | 30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |epp2 88 4,35E-02 4,24E-02 36% | 30 min a Tsub
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0,4+0,24 eppl 60,9 4,37E-02 4,24E-02 25% [ 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 54,9 6,04E-02 5,92E-02 22% | 30 min a Tsub
0,4+3x0,08 |eppl 77 4,94E-02 4,69E-02 25% | 30 min a Tsub
0,4+0,12 epp2 91,7 4,53E-02 4,46E-02 28% | 30 min a Tsub
0,4+0,12 eppl 57,3 5,09E-02 4,91E-02 28% | 30 min a Tsub
Traité thermiguement supersolvus 30 min a Tsuper
2x0,24 epp2 54,6 6,03E-02 5,91E-02 22% | 15 min a Tsub
3x0,24 epp2 47,7 5,69E-02 5,07E-02 27% | 15 min a Tsub
4x0,24 epp2 57,7 4,95E-02 3,29E-02 22% | 15 min a Tsub
5x0,24 epp2 57,2 6,10E-02 5,87E-02 25% | 15 min a Tsub
6x0,24 epp2 49,9 5,84E-02 4,55E-02 15% | 15 min a Tsub
7x0,24 epp2 60,5 5,08E-02 4,95E-02 25% | 15 min a Tsub
2x04 epp2 49,5 6,82E-02 6,54E-02 30% | 15 min a Tsub
3x0,4 epp2 50,4 5,43E-02 4,95E-02 31% | 15 min a Tsub
4x0,4 epp2 71,5 3,47E-02 3,31E-02 40% | 15 min a Tsub
0.4+3x0,12 |epp2 57,2 8,14E-02 7,83E-02 25% | 15 min a Tsub
0.4+4x0,12 |epp2 60,9 6,26E-02 5,93E-02 29% | 15 min a Tsub
0.4+5x0,12 |epp2 72,4 4,88E-02 4,64E-02 45% | 15 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 55,2 4,56E-02 2,58E-02 20% | 30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 62,9 5,53E-02 2,83E-02 24% |30 min a Tsub
0,4+2x0,12 |eppl 46,3 4,68E-02 3,33E-02 25% | 30 min a Tsub
2x04 eppl 52,1 6,32E-02 6,09E-02 23% | 15 min a Tsub
3x0,4 eppl 52,0 5,72E-02 3,87E-02 27% | 15 min a Tsub
4x0,4 eppl 52,7 6,38E-02 4,27E-02 23% | 15 min a Tsub
7x0,24 eppl 56,3 5,70E-02 3,87E-02 20% | 15 min a Tsub

C-4 : Résultats de caractérisations des microstructures de l'alliage PER®72 obtenues a l'issue

des traitement thermomécaniques en compression

Taille Densité des 23 (4° Densité des 3 (2°
Vitesse | moyenne |de tolérancesurla |de tolérancesurla
de déf. |des grains |désorientation) désorientation) Fraction des macles | Maintien
Déf. th th [um] [1/um] [1/um] incohérentes [%] intermédiaire
Traité thermiquement supersolvus 30 min a Tsuper
0,5 eppth2 67,4 3,74E-02 3,61E-02 0,23366934 | 30 min a Tsub
0,8 eppth2 44,5 4,19E-02 4,07E-02 0,507958816 | 30 min a Tsub
0,5+0,3 eppth2 82,6 1,76E-02 1,70E-02 0,51719855 | 30 min a Tsub
0,5+2x0,15 |eppth2 57,4 4,43E-02 4,28E-02 0,416975571 | 30 min a Tsub
0,5+3x0,1 eppth2 146 2,59E-02 2,52E-02 0,347459893 | 30 min a Tsub
0,5 eppthl 63,1 2,11E-02 2,00E-02 0,438048625 | 30 min a Tsub
0,8 eppthl 62,5 3,25E-02 3,13E-02 0,339228272 | 30 min a Tsub
0,5+2x0,15 |eppthl 110 2,22E-02 2,15E-02 0,162573603 | 30 min a Tsub
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C-5: Résultats de caractérisations des microstructures de I’alliage N19 obtenues a l'issue des

traitement thermomécaniques en torsion

Taille Densité des 23 (4° Densité des 23 (2°
moyenne |de tolérancesurla |de tolérancesurla
Vitesse |des grains |désorientation) désorientation) Fraction des macles | Maintien
Déf. de déf. |[um] [1/um] [1/pm] incohérentes [%] intermédiaire
Initial
0| 0| 3] 1,71E-01| 1,40E-01 | 48% | **
Traité thermiquement 60 min a 1160°C
0 0 23,2 6,11E-02 5,17E-02 33%

0,6 0,01 27,5 7,66E-02 7,31E-02 33% | 15 min a 1090°C
2x0,3 0,01 31 6,76E-02 6,53E-02 33% | 15 min a 1090°C
4x0,15 0,01 41,7 9,06E-02 8,42E-02 44% | 15 min a 1090°C
0,6 +0,15 0,01 36 5,45E-02 5,30E-02 31% | 15 min a 1090°C
0,6 + 0,05 0,001 27,5 7,91E-02 7,62E-02 25% | 15 min a 1090°C
0,6 +0,15 0,001 32 7,40E-02 6,88E-02 44% | 15 min a 1090°C

C-6 : Résultats de caractérisations des microstructures de I’alliage N19 obtenues a I'issue des

traitement thermomécaniques en compression

Taille Densité des 23 (4° Densité des 23 (2°
moyenne |de tolérance surla |de tolérance surla
Vitesse |des grains |désorientation) désorientation) Fraction des macles | Maintien
Déf. de déf. |[um] [1/um] [1/um] incohérentes [%] intermédiaire
Traité thermiquement 30 min a 1160°C
0,5 0,01 24,4 4,99E-02 4,71E-02 48% | 15 min a 1070°C
0,5+0,3 0,01 23,5 4,85E-02 4,65E-02 43% | 15 min a 1070°C
0,5+0,15 0,01 24,8 6,94E-02 3,29E-02 25% | 15 min a 1070°C
0,5+2x0,15 0,01 24,1 5,46E-02 3,09E-02 35% | 15 min a 1070°C
0,5 0,001 26,5 3,13E-02 1,22E-02 34% | 15 min a 1070°C
0,5+0,3 0,001 30,7 7,20E-02 4,08E-02 25% | 15 min a 1070°C
0,5+2x0,15 0,001 30,2 4,10E-02 3,96E-02 32% | 15 min a 1070°C
0,5+0,3 0,001 32,9 6,05E-02 5,81E-02 34% | 15 min a 1070°C
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Contrdole du maclage thermique et de la taille de grains par
traitements thermomeécaniques dans un superalliage base Ni

RESUME : Cette thése porte sur I'évolution de la microstructure de superalliages a base de Nickel au
cours de traitements thermomécaniques, avec une attention particuliere portée sur la taille de grains
et la quantité de macles thermiques. Ce travail a été réalisé dans l'optique d'évaluer la possibilité
d'optimiser les propriétés de service par le principe de l'ingénierie de joints de grains. Les matériaux
étudiés sont principalement l'alliage PER®72, et de maniére exploratoire I'alliage N19. Ces deux
matériaux appartiennent a la famille des superalliages a base de nickel a durcissement structural
élaborés par voie conventionnelle (coulé et forgé) et par métallurgie des poudres respectivement.
Deux modes de déformation, la torsion et la compression, ont été testés.

Nous avons démontré que le maclage thermique est favorisé par les grandes vitesses de migration
des joints de grains, essentiellement induites par (1) leur courbure qui diminue lorsque la taille de
grains augmente et (2) les gradients de densité de dislocations produits par les faibles déformations
appliquées a grande vitesse qui peuvent maintenir des vitesses de migration élevées méme lorsque la
taille de grains augmente. La force motrice associée a la courbure est en outre sensible a la
distribution de taille de grains, qui s'est avéré étre un paramétre microstructural important. La force
motrice associée aux gradients de densité de dislocations peut par ailleurs permettre le
franchissement des précipités primaires malgré la force de freinage de Zener qui s'exerce sur les
joints de grains, ceci au cours de la déformation comme au cours d'un recuit subsolvus. L'occurrence
ou la non-occurrence de la recristallisation dynamique au cours de la phase de déformation s'est ainsi
avérée étre une condition décisive pour I'évolution de la microstructure au cours d'un recuit ultérieur
dans le domaine sub- ou super-solvus. Les conditions thermomécaniques de mise en forme
permettent donc de moduler la taille de grains et la quantité de macles, méme a l'issue d'un traitement
supersolvus final.

Mots clés : superalliage a base de nickel, maclage thermique, optimisation de la microstructure,
ingénierie de joints de grains, traitement thermomécanique, ,

Annealing twinning and grain size control in nickel-base superalloy via
thermomechanical processing

ABSTRACT . This work has investigated the microstructure evolution of nickel-base superalloys
during thermomechanical processing emphasis being placed on grain size and annealing twining. The
aim is to assess the possibility of optimizing the properties of these materials through grain boundary
engineering principle. We studied grades belonging to precipitation-hardened superalloys: the alloy
PER®72 processed by ingot casting and, less thoroughly, the alloy N19 processed through powder
metallurgy. Two deformation modes have been tested: torsion and compression.

We pointed out that annealing twinning is promoted by high velocity grain boundary migration, which
can be induced by (1) the grain boundary curvature that decreases when grain size increases (2)
dislocation density gradients that are produced by low deformation steps applied at high strain rates
and can sustain high velocity grain boundary migration even when grain size increases. The driving
force related to curvature depends also on grain size distributions, which have been identified as an
important microstructure parameter. When grain boundaries migrate as a result of the driving force
related to dislocation density gradients they can pass the primary precipitates despite the zener drag
these precipitates exert on grain boundaries in the two-phase microstructures: those that have not
undergone any supersolvus heat treatment. The dynamic recrystallization occurrence or non-
occurrence during deformation steps has also an important impact on microstructure evolution during
subsequent sub- or supersolvus heat treatments.

Thermo mechanical processing conditions are therefore means to adjust grain size and annealing twin
densities even after supersolvus heat treatment.

Keywords : Nickel-base superalloy, thermomechanical processing, microstructure optimization,
grain boundary engineering, annealing twinning

o -
g4 ParisTech

MINES PARIS INSTITUTE OF TECHNOLOGY
‘Tech




	Table des Matières
	Liste des Figures
	Liste des Tableaux
	Introduction
	A Contexte et enjeux de la thèse
	B Enoncé du plan du mémoire

	Chapitre I : Etude Bibliographique
	Chapitre I Etude Bibliographique
	I.1 Joints de grain
	I.1.1 Désorientation
	I.1.2 Propriétés des joints de grains
	I.1.2.1 Energie des joints de grains
	I.1.2.2 Mobilité des joints de grains et forces motrices
	I.1.3 Joints coïncidents et Coincidence Site Lattice
	I.1.4 Macle cohérente ou incohérente
	I.1.5 Multi-maclage
	I.2 Ingénierie de joints de grains
	I.2.1 Introduction du concept
	I.2.2 Quels sont les joints spéciaux ?
	I.2.3 Revue d’études d’IJG
	I.2.3.1 Définition de joints spéciaux
	I.2.3.2 Moyens utilisés pour modifier la distribution des joints de grains
	I.2.3.3 Caractérisation de la microstructure
	I.3 Ingénierie de joints de grains par voie de maclage thermique: mécanismes
	I.3.1 Accident de croissance
	I.3.2 Empilement de défauts « pop out model »
	I.3.3 Probabilité de maclage thermique
	I.3.4 Bilan des théories du maclage thermique
	I.4 Phénomènes microstructuraux activés par la déformation à chaud - Adaptation des techniques d’IJG aux superalliages à base de Ni étudiés
	I.4.1 Déformation à chaud et phénomènes dynamiques
	I.4.2 Effet de la faible déformation sur la migration de joint de grains
	I.4.3 Effet de la seconde phase
	I.4.4 Synthèse
	I.5 Conclusion
	Chapitre II : Matériaux et Méthodes Expérimentales
	Chapitre II Matériaux et Méthodes Expérimentales
	II.1 Description des superalliages base Ni
	II.2 Essais thermomécaniques
	II.2.1 Essai de torsion à chaud
	II.2.1.1 Machine et dispositif
	II.2.1.2 Paramètres, données brutes et dépouillement
	II.2.2 Essai de compression à chaud
	II.2.2.1 Machine et dispositif
	II.2.2.2 Paramètres et dépouillement
	II.3 Caractérisation des microstructures
	II.3.1 Choix des zones caractérisées et préparation des échantillons
	II.3.2 Détermination de la fraction surfacique de la phase γ’ primaire dans l’état initial
	II.3.3 Caractérisation des microstructures par EBSD
	II.3.3.1 Acquisition des données EBSD
	II.3.3.2 Traitement des données EBSD
	II.3.3.3 Analyse des données EBSD
	1) Analyse des grains
	2) Analyses des joints de grain

	II.4 Synthèse
	Chapitre III : Mécanismes d’évolution microstructurale de l’alliage PER®72 au cours de la déformation par torsion à chaud et au cours de recuits ultérieurs
	Chapitre III Mécanismes d’évolution microstructurale de l’alliage PER®72 au cours de la déformation par torsion à chaud et au cours de recuits ultérieurs
	III.1 Plan d’expériences
	III.2 Résultats
	III.2.1 Evolution microstructurale pendant la déformation par torsion à chaud
	III.2.1.1 Rhéologie
	III.2.1.2 Microstructures déformées
	1) Analyse de la taille de grains
	2) Analyse des joints de macle
	3) Analyse des joints de macles, des désorientations internes et structures de dislocations

	III.2.2  Evolution microstructurale au cours d’un recuit subsolvus
	III.2.2.1 Influence de la déformation préalable sur l’évolution de la taille de grains
	III.2.2.2 Influence de la déformation préalable sur les densités de joints de macles obtenues après recuit à Tsub
	III.2.3 Evolution microstructurale au cours d’un recuit supersolvus
	III.2.3.1 Influence de la déformation préalable sur l’évolution de la taille de grains
	III.2.3.2 Influence de la déformation préalable sur les densités de joints de macles obtenues après recuit à Tsuper
	III.3 Etude des mécanismes impliqués dans l’évolution de la microstructure
	III.3.1 Evolution microstructurale
	III.3.2 Conséquences sur la formation des joints Σ3
	III.4 Conclusion
	Chapitre IV  : Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur la microstructure de l’alliage PER®72
	Chapitre IV Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur la microstructure de l’alliage PER®72
	IV.1 Evolution de la microstructure au cours des différentes phases d’un traitement thermomécanique multipasses
	IV.1.1 Plan d’expérience
	IV.1.2 Comportement rhéologique
	IV.1.3 Evolution de la taille de grains.
	IV.1.4 Evolution de la densité de macles
	IV.2 Influence des traitements thermomécaniques multipasses à déformation totale constante sur les microstructures finales
	IV.2.1 Plan d’expérience
	IV.2.2 Comportement rhéologique
	IV.2.3 Effets des traitements thermomécaniques sur les microstructures finales
	IV.2.3.1 Analyses des états supersolvus
	IV.2.3.2 Analyses des états subsolvus
	IV.3 Influence des traitements thermomécaniques multipasses avec cycle élémentaire fixé
	IV.3.1 Plan d’expérience
	IV.3.2 Comportement rhéologique
	IV.3.3 Résultats
	IV.3.4 Discussion
	IV.4 Conclusion
	Chapitre V : Influence du mode de déformation et de la nature de l’alliage
	Chapitre V Influence du mode de déformation et de la nature de l’alliage
	V.1 Influence des traitements thermomécaniques par compression sur la microstructure de l’alliage PER®72
	V.1.1 Plan d’expériences
	V.1.2 Rhéologie de l’alliage PER®72 déformé en compression
	V.1.3 Effet des traitements thermomécaniques sur les microstructures
	V.2 Influence des traitements thermomécaniques sur la microstructure de l’alliage N19
	V.2.1 Description du superalliage N19
	V.2.2 Influence des traitements thermomécaniques multipasses en torsion sur l’évolution microstructurale du superalliage N19
	V.2.2.1 Plan d’expérience
	V.2.2.2 Comportement rhéologiques de l’alliage N19 déformé en torsion
	V.2.2.3 Analyses des microstructures obtenues à l’issue des traitements thermomécaniques en torsion
	V.2.3 Influence des traitements thermomécaniques multipasses en compression sur l’évolution microstructurale du superalliage N19
	V.2.3.1 Plan d’expérience
	V.2.3.2 Résultats
	V.3 Synthèse
	Conclusion & Perspectives
	A Synthèse des résultats
	B Perspectives

	Glossaire
	Annexes
	A Identification d’un Σ5 à partir de l’angle et l’axe de désorientation
	B Préparation de lames minces pour les observations en microscopie électronique en transmission
	C Récapitulatifs des résultats de caractérisations microstructurales

	Références

