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Introduction

Introduction

L'augmentation du rendement des turboréacteurs aéronautiques nécessite I'élévation de la
température des gaz a l'entrée de la turbine. Les parties les plus chaudes des moteurs, et en
particulier les aubes de la turbine haute pression, doivent ainsi faire face a une amplification
des sollicitations thermomécaniques. Industriellement, 1’augmentation de la température
d’utilisation permet une augmentation de la différence de température entre la partie froide et
la partie chaude du moteur, ce qui se traduit par une augmentation de la puissance.
L’augmentation de la limite en température permet de diminuer la quantité d’air nécessaire au
refroidissement des aubes, ce qui se traduit par un volume d’air, utilisé pour la poussee, plus
important. Afin que ces aubes atteignent les spécifications requises en fluage, elles sont
réalisées par fonderie monocristalline en superalliages a base de nickel. Les compositions de
ces superalliages monocristallins n'ont cessé d'évoluer depuis les années 1970 afin
d'améliorer, a la fois leur résistance mécanique, leur stabilité microstructurale et leur
résistance a I'oxydation et a la corrosion dans la large gamme de températures de service. Ces
évolutions de composition se sont traduites en particulier par I'introduction du rhénium et du
ruthénium dans les compositions de superalliages. Le Re offre une amélioration significative
des propriétés en fluage a haute température mais la compréhension de son effet et des
interactions avec les autres ¢léments d’alliage restent encore a clarifier.

D’un point de vue plus académique, de nombreuses études ont permis de préciser I'effet des
divers éléments d'alliage et de leur concentration sur les différentes caractéristiques et
propriétés du superalliage monocristallin. Ces études ont également permis d'interpréter les
effets de ces éléments d’alliage en identifiant les phénoménes physiques ou chimiques mis en
jeu en service. Elles fournissent ainsi la base de la conception de compositions adaptées a la
réalisation de monocristaux présentant les caractéristiques microstructurales (fraction
volumique de phase y’, taille des précipités de phase y’, misfit y/y’...) reconnues comme
optimales pour permettre aux aubes d'atteindre de remarquables propriétés en fluage et en
fatigue a haute température dans un environnement particulierement oxydant et corrosif.
Cependant les effets a identifier et a interpréter restent trés nombreux et les gammes de
composition suffisamment vastes a explorer. Il s'agit ainsi dans cette étude de compléter les
connaissances sur le r6le de certains éléments d'alliage sur la stabilité microstructurale, les
propriétés en fluage et les mécanismes de déformation sur toute la gamme de températures de
sollicitation de 1’aube.

L'acquisition de connaissances complémentaires sur le rble d'éléments d'alliage dans les
superalliages monocristallins sera basée sur la comparaison, d'une part, des caractéristiques
microstructurales et, d'autre part, des propriétés mécaniques en fluage d'alliages de premiére,
(AM1) de deuxieme (René N5 et CMSX-4) et de troisieme générations (CMSX-4 Plus et
CMSX-10K) déja industrialises. Des essais de fluage a rupture aux plus hautes tempeératures
de service (>1000°C), ainsi qu'aux températures intermédiaires (950 °C) et basses
températures (760 °C) auxquelles sont soumises les zones refroidies des aubes, seront réalisés
de maniére a déterminer le comportement des alliages. Ces essais serviront de référence au
classement des alliages et de base de travail pour toutes les caractérisations d’évolution de la
microstructure se produisant au cours du fluage. De méme, les anomalies de comportement
rencontrées seront étudiées.

Des essais de fluage dans les mémes conditions de températures seront interrompus a des
niveaux de déformation faible de maniére a permettre I'analyse de la microstructure de
dislocation dans l'objectif de corréler les mécanismes de déformation a la composition
chimique des alliages.



Introduction

La présente étude se concentre tout particulierement sur un alliage de troisieme génération, le
CMSX-4 Plus, récemment développe (brevet déposé en 2015) aux propriétés mécaniques en
fluage a haute température remarquables. Il sera donc comparé aux autres alliages de 1’étude
afin de déterminer quelles caractéristiques le différencient. Une partie a été consacrée a
I’optimisation métallurgique de cet alliage afin d’améliorer ses propriétés en fluage en jouant
sur les traitements thermiques.

En paralléle, les données microstructurales avant et apres fluage pour tous les alliages étudiés,
seront comparées aux valeurs issues des simulations thermodynamiques. Le logiciel Thermo-
Calc (méthode Calphad) sera utilisé pour corréler les analyses microstructurales et les calculs
portant sur les températures de transformation de phase, la nature et la composition chimique
des phases en présence, leur fraction volumique respective en fonction de la température, le
tout en fonction de la composition.

Des critéres de composition chimique destineés a concevoir des superalliages présentant des
propriétés en fluage améliorées seront définis sur la base a la fois des données publiées dans
la littérature, de celles obtenues expérimentalement au cours de cette étude et de celles
déterminées par les calculs thermodynamiques.

Dans le chapitre 1, une revue bibliographique des superalliages a base nickel est présentée, de
leur élaboration a leur comportement mécanique en fluage, en passant par leur microstructure
et leurs modes de déformation.

Dans le chapitre 2, les différentes méthodes expérimentales utilisées dans ce travail sont
détaillées. En particulier, les techniques mises en ceuvre pour les analyses et la comparaison
des alliages : microscopie optique, microcopie électronique a balayage (MEB), microscopie
électronique en transmission (MET), micro-sonde de Castaing (WDS) et spectroscopie a
dispersion d’énergie (EDS) avant et apres les différents essais de fluage.

Le chapitre 3 présente toutes les caractéristiques des superalliages de 1’étude avant les essais
de fluage : composition chimique, homogeénéité chimique, microstructure. Les températures
de transition de phases et les fractions de phases sont comparées aux calculs
thermodynamiques.

Le chapitre 4 aborde trois sous parties qui ont pour objectif commun I’amélioration des
propriétés en fluage. On retrouve :

- D’optimisation du traitement thermique afin de réduire les hétérogénéités chimiques
apparues au cours de la solidification, de supprimer les singularités métallurgiques et
d’obtenir une microstructure homogene ;

- D’identification des parametres critiques du procédé de solidification ;

- l’optimisation de la vitesse de refroidissement aprés remise en solution afin de
controler la taille et la distribution de précipités de phase y’.

Le chapitre 5 et le chapitre 6 sont consacrés aux comparatifs détaillés des alliages apres les
essais de fluage réalisés a basse température (chapitre 5) et aux temperatures intermédiaires et
hautes (chapitre 6) a partir de tous les résultats expérimentaux obtenus.

Enfin, la conclusion propose de nouveaux criteres de composition chimique pour les
superalliages a base de nickel pour les aubes monocristallines.
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Chapitre 1 : Etat de I’art

Ce chapitre consiste en un état de 1’art sur les superalliages base Ni pour aubes
monocristallines de turbine haute pression. En particulier, nous nous attacherons a retracer
brievement I’historique des alliages monocristallins, de leur élaboration & leur composition
chimique en passant par leurs propriétés mécaniques, et plus précisément leurs propriétés en
fluage. Une premiére partie reprendra quelques généralités sur ces alliages ou il sera question
de leur microstructure avant et apres traitements thermiques, des différentes phases en
présence et des singularités métallurgiques observables.

Une seconde partie se penchera sur le comportement de ces alliages sous diverses
sollicitations mécaniques et sur les évolutions microstructurales se produisant. En particulier,
les mécanismes de déformation et d’endommagement opérant a diverses températures d’essai
seront traités.

Le but de ce chapitre est alors de disposer de toutes les notions nécessaires aux multiples
comparaisons de superalliages qui seront décrites au fil des prochains chapitres.

1. Les superalliages a base nickel pour aubes de turbine

1.1. Historique du développement

Les motoristes étaient, et sont toujours, a la recherche du rendement moteur le plus éleve pour
une masse la plus faible possible. Pour les parties du moteur les plus en amont, ¢’est-a-dire les
parties les plus froides, de I’entrée d’air jusqu’au compresseur, des alliages de faible densité
tels que des alliages d’aluminium ou de titane peuvent étre utilisés (Figure 1.1). Plus légers
encore, des matériaux composites a matrice polymére peuvent étre rencontrés dans les
derniéres générations de moteurs (comme c’est le cas, par exemple, pour les moteurs LEAP
de General Electric et de Safran).

En revanche, pour les parties les plus chaudes, allant du compresseur haute pression jusqu’a la
turbine, le domaine de sollicitation se situe dans une gamme de température, de contrainte
mécanique et d’environnement (en termes d’oxydation) particulierement sévere. L’utilisation
d’un matériau résistant dans ce domaine de sollicitation s’avere indispensable. C’est alors que
les superalliages interviennent et trouvent toute leur place en remplacement des aciers qui
n’étaient pas adaptés a un tel environnement. Ces alliages, rebaptisés « superalliages », en
référence a leurs propriétés exceptionnelles et a leur bonne stabilité a des températures
élevées, grace a des combinaisons d’éléments chimiques spécifiques, se divisent en trois
familles : les superalliages a base de nickel, de cobalt et de nickel-fer. Ces superalliages sont
apparus dans les années 1920, par la découverte « accidentelle » de la phase y’, avec
I’introduction des éléments tels que I’Al, le Ti ou encore le Nb par Pierre Chevenard dans des
alliages a base fer (aciers austénitiques) ou a base nickel (alliage Ni-Cr 80-20, le Nimonic 80)
[1]-[3]. Il observe une amélioration considérable de la tenue en fluage pour des températures
de I’ordre de 600 °C. Cette découverte a alors révolutionné le monde des matériaux pour
applications a hautes températures et n’a cessé d’évoluer et de s’améliorer.
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Figure 1.1 — Schéma en coupe d’'un moteur d’avion civil (type CFM56)
avec les différents alliages utilisés pour les différentes parties du turboréacteur [4]

Le développement des superalliages a base nickel a connu un essor tres important dans les
années 1950 et 1960 lorsque Versnyder démontre I’intérét de ces matériaux pour les aubes de
turbine haute pression de turbine a gaz [5]. Au méme moment, Eiseltein développe un
nouveau superalliage, I’'Inconel 718, qui reste encore aujourd’hui le superalliage le plus utilisé
dans le monde, et permet par la méme occasion de mettre en évidence une autre phase aux
propriétés durcissantes remarquables : la phase v’ [6].

Les superalliages base nickel peuvent alors étre présents dans les trois parties d’un
turboréacteur les plus sollicitées en température (Figure 1.1) :

- les disques de compresseur haute pression et les disques de turbine, ainsi que certains

arbres soumis a de hautes températures ;

- certaines aubes soumises a tres haute température ;

- la chambre de combustion.
Ces alliages peuvent aussi étre trouvés dans d’autres applications : fours a haute température,
filament d’ampoule électrique, électrodes diverses (pour fusion du verre ou pour
électroérosion), échangeurs thermiques, outils de coupe...
Ce sont les aubes de la turbine haute pression (Figure 1.1) qui font I’objet de notre étude. Les
aubes sont soumises a des températures parfois extrémes pouvant aller d’environ 600 °C en
pied d’aube jusqu’a plus de 1200 °C au sommet de 1’aube et sur certainS points chauds
critiques. Sous I’effet de la force centrifuge, le mode de sollicitation principal des aubes se
traduit par du fluage. De la fatigue est également rencontrée en certains points de I’aube.

L’augmentation de la performance des moteurs d’avion nécessite inexorablement une
résistance suffisante a des contraintes de plus en plus élevées a des tempeératures de plus en
plus élevées, comme illustré dans la Figure 1.2. L’augmentation de la Température a I’Entrée
de la Turbine (TET) depuis plus de 40 ans refléte bien I’accroissement de la température dans
I’ensemble du turboréacteur.
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Figure 1.2 - Evolution de la température d'entrée de la turbine haute pression d’apres [7]

Pour répondre a ces enjeux, des compositions chimiques différentes ont été testées pour la
mise au point de disques ou d’aubes de turbine afin de répondre aux sollicitations thermiques
et mécaniques de chacun de ces deux éléments de la turbine. La formulation de différentes
compositions chimiques pour ces superalliages a été rendue possible par des connaissances
métallurgiques approfondies sur le role des divers éléments d’alliage [1].

De plus, des améliorations considérables sur la résistance thermomécanique des superalliages
pour aubes ont pu étre obtenues grace a des modifications de leur microstructure (Figure 1.3).
Une premiére évolution, dans les années 1960, a pu voir le jour grace a ’amélioration de la
fonderie de précision avec I’introduction de la refusion et de la coulée de piéces sous vide. Ce
procédé a permis de réaliser des aubes de turbine fixes ou mobiles avec des grains de grandes
tailles dans le but de diminuer la vitesse de déformation en fluage (structure équiaxe, Figure

1.3 (2)) [1].

La solidification dirigée est apparue dans les années 1970 suite aux travaux réalisés par la
société Pratt & Whitney [1]. 1l s’agit ici de couler I’alliage dans un moule qui sera refroidi
progressivement en formant des joints de grains paralléles a 1’axe de la piéce (structure
colonnaire, Figure 1.3 (b)). L’introduction de cette technique a permis de supprimer les joints
de grains perpendiculaires a 1’axe de sollicitation principal (effort centrifuge) qui constituaient
des sites préférentiels d’amorcage de fissures. Il en résulte une baisse significative de
I’endommagement en fatigue thermomécanique et une meilleure tenue en fluage.

Finalement, c’est dans les années 1970-1980, que Pratt & Whitney suppriment totalement les
joints de grains et développent un superalliage monocristallin afin d’améliorer une fois de
plus les propriétés en fluage a haute température (structure monocristalline, Figure
1.3(c)) [1]. Afin d’améliorer les propriétés physiques et mécaniques de ces alliages
monocristallins, plusieurs compositions chimiques ont été développées en jouant sur les
differents effets des éléments chimiques et leurs interactions entre eux. Cet axe de
développement est traité par la suite.
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Equiaxed crystal | Single crystal

structure Columnar crystal

structure

(a) (b) (©)

Figure 1.3 - Aubes de turbine présentant différentes microstructures :
(a) équiaxe ; (b) colonnaire ; (c) monocristalline [1]

Les dernieres innovations se sont concentrées sur 1’abaissement de la température ressentie
par I’alliage. Pour cela, des systémes de refroidissement des aubes et des barriéres thermiques
a base de céramique réfractaire ont vu le jour. Concu par Rolls Royce, le premier
refroidissement interne par pergage de 1’aube dans le sens de sa longueur est apparu dans les
années 1960 (Figure 1.4 (a)). Le but est alors de créer un flux d’air dans 1’aube afin de
diminuer sa température. Dans les années 1970, en plus du refroidissement interne grace a des
canaux d’air, des micro-perforations vers 1’extérieur ont été développées afin de créer un film
d’air autour de 1’aube (Figure 1.4 (b)). Les températures vues par I’alliage peuvent alors étre
réduites de plus d’une centaine de degrés Celsius. L’objectif industriel est donc de concevoir
de nouvelles géométries d’aubes (comprenant de multiples circuits de refroidissement) afin de
diminuer la température de 1’aube tout en diminuant la quantit¢ d’air nécessaire a ce
refroidissement. En effet, le refroidissement de 1’aube est créé par une déviation de 1’air
(encore froid) a proximité de 1’entrée de moteur vers les parties chaudes. C’est donc autant
d’air qui ne participera pas a la rotation de la turbine et donc a la poussée du moteur. L’enjeu
est donc de concevoir une géométrie d’aube ou aucune zone turbulente ou de « tourbillons »
(zones sans écoulement ou I’air ne va pas servir au refroidissement) ne va se créer tout en
gardant les propriétés mécaniques requises (en particulier dans les zones minces) et en
empéchant toute particule d’obstruer ces canaux de refroidissement (en particulier le sable)
par des géométries et des tailles de canaux adaptées.

D’autres innovations ont conduit a des systémes de protection dit « barriere thermique »
couplés a des canaux de refroidissement internes et externes [8], [9]. Ces barriéres thermiques
ont permis de diminuer le gradient thermique entre les gaz et le superalliage et de protéger le
superalliage de I’environnement agressif auquel il est soumis.

La barriére thermique est généralement a base de zircone yttriée (ZrO; - Y203) choisi pour sa
faible conductivité thermique (de 1’ordre de 2,5 W.m™.K™* pour le matériau massif) et de son
coefficient de dilatation élevé pour une céramique (de ’ordre de 10.10° K%). Elle est déposée
sur les aubes haute pression par EB-PVD (Electron Beam Physical Vapor Deposition) ou par
projection thermique (projection plasma). Cependant, la zircone yttriée est poreuse et ne
protége pas les aubes contre I’oxydation et la corrosion a haute température. Un oxyde
protecteur doit donc stopper I’oxygeéne avant qu’il n’attaque le superalliage. C’est pourquoi, la
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couche de zircone yttriée est deposee sur une sous-couche métallique riche en aluminium.
Cette sous-couche améliore, d’une part, I’adhérence de la céramique constituant la barriére
thermique sur le superalliage. D’autre part, en développant a son interface avec la barric¢re
thermique une fine couche passivante d’alumine, elle assure sa propre protection ainsi que
celle du superalliage de 1’oxydation et de la corrosion en service a haute température. On
retrouve des sous-couches alumino-formeuses (B-(Ni, Pt)Al, y-y' ou MCrAlY). La teneur
élevée en aluminium dans la sous-couche favorise la formation de 1’oxyde a-Al2O3 protecteur.
La durée de vie du systeme (superalliage et revétement) est dépendante de 1’écaillage de cette
couche d’oxyde. Lors de 1’écaillage, le superalliage n’est plus protégé contre I’oxydation et la
corrosion et il s’ensuit I’endommagement du matériau et la ruine de la structure (aube en
superalliage, sous-couche et barriére).

Le « systeme barriére thermique » est alors constitué de plusieurs couches (Figure 1.4 (c))
comprenant la zircone yttriée, la couche d’alumine, la sous-couche métallique et le substrat (le
superalliage). Cependant, sous I’effet de la température, les éléments chimiques de la sous-
couche et du superalliage peuvent migrer et créer une zone d’interdiffusion. Des
transformations de phases peuvent alors survenir. Un des enjeux est donc de développer une
sous-couche compatible avec le superalliage afin de ne pas favoriser la précipitation de phases
néfastes a la durée de vie du revétement (précipités de phases Topologiquement Compactes —
TCP — par exemple). Le choix de ’alliage en corrélation avec celui de la barriére thermique
fait partie des nouveaux éléments de conception a prendre en compte afin de diminuer toute
instabilité et d’augmenter la durée de vie du systeme.

Par exemple, des superalliages dits SLS (Super Low Sulfur) sont produits pour favoriser la
compatibilité avec la barriere thermique. Le soufre ségrége a I’interface oxyde/métal et
diminue la résistance mécanique de l’interface oxyde/sous-couche. C’est pourquoi une
majorité d’alliages commerciaux sont SLS, c’est-a-dire qu’ils ont subi un traitement
supplémentaire visant a diminuer la teneur en soufre (de I’ordre de 1 ppm) [10].

Zircone yttriée
(ZrO; - Y,03)

Alumine
B-NiAI(X)

Figure 1.4 — Exemple d’une aube de turbine haute pression avec circuits de refroidissement
(@) en interne ; (b) en interne et en externe [1] ;
(c) Schéma d’un systéeme barriére thermique [11]

1.2. Compositions chimiques des superalliages

La composition chimique des superalliages base Ni peut se baser sur le diagramme d’équilibre
Ni-Al dans un premier temps (Figure 1.5). En premiére approche, la proportion de nickel et
d’aluminium, éléments de base des superalliages étudiés, est adaptée de telle sorte que
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I’alliage se situe dans le domaine biphasé : une matrice y-CFC, riche en nickel contenant une
forte fraction volumique (environ 70 %) de précipités de la phase y’-NisAl (Figure 1.5). La
phase y' précipite avec la mise en ordre des atomes de Ni et d’Al pour former une structure
ordonnée de type L1 dans la notation du Strukturbericht (« rapport sur les structures ») [2].
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Figure 1.5 - Diagramme Ni-Al calculé avec Thermo-Calc (base TCNI7)
avec les structures cristallines de la phase y et de la phase y’ [7]

Depuis le développement des superalliages monocristallins, plusieurs générations ont vu le
jour en fonction de leur composition chimique : la premiére génération, sans rhénium, la
seconde génération, avec 3 % massique de rhénium, la troisieme génération, avec plus de 3 %
massique de rhénium et enfin la quatriéme génération, apparue dans les années 2000,
caractérisée par I’ajout de ruthénium. Le Tableau 1.1 recense différents superalliages
développés industriellement en fonction de leur génération. Des générations de superalliages
5 et 6 peuvent étre rencontrées dans la littérature [12], [13]. Aucun nouvel élément n’a été
introduit mais ces alliages correspondent a des compositions chimiques optimisées des
précédentes générations : tres forte teneur en Re et/ou Ru, voir absence de Re pour diminuer
le colt, la masse volumique et la difficulté d’approvisionnement en éléments rares. Ces
alliages, majoritairement japonais, se caractérisent par une volonté de combiner d’excellentes
propriétés en fluage a chaud et une trés bonne résistance a 1’oxydation.
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Tableau 1.1 - Compositions chimiques (en % massique)
de certains superalliages monocristallins en fonction de leur génération [1], [14]

Y
c

Nom Al Ti Ta Cr Co Mo | W Re Autres

Nasair 100 5,8 1,2 3,3 9,0 / 1,0 | 105

CMSX-2 56 | 10 /| 60 | 80 | 46 | 06 | 80

/
c /
S | PWA1480 | 50 | 15 | 1,2 | 100| 50 | / |40 | / /
5 SRR99 55 [ 22 [30[80 50 / [100] / /
® | RR2000 | 55|40 | / [100[150[ 30 | / [ / 1,0V
RenéN4 [ 37 [ 42 | 40 | 90 [ 80 [ 20 [ 60 / 0,5Nb
~ MC2 50 [ 15 [ 60 [ 80 | 50 | 20 [ 80 | /
AM1 52 | 1,1 [ 79 [ 78 | 65 | 20 [ 57 | [ /

CMSX-4 56 | 10 | 65 | 65|90 | 06 | 60| 30

PWA 1484 5,6 / 87 | 50 |100]| 20 | 60 | 3,0

RR 2071 56 | 13 | 73 | 66 | 95 | 45 / 3,0

2eme
géneration

~ ~ 0~ NN NN NN N~
~

René N5 6,2 / 70 70 | 80 | 20 | 60 | 3,0 0,2Hf
0,1Nb

CMSX-10K | 57 | 03 | 84 | 23 | 33 | 04 | 55| 6,3 0,3Hf
. 0,2Hf

Rene N6 58 / 72 | 42 | 125 | 14 | 60 | 54 / 0.05C

TMS 75 6,0 / 60 | 30 | 130 | 20 | 60 | 50 / /

3¢me génération

CMSX-4Plus| 57 | 09 | 80 | 35 | 100 | 06 | 6,0 | 48 /| 0,1Hf

0,1Si

MC-NG 60 | 05 | 50 | 40 / 10 | 50 | 40 | 40 0.1Hf

TMS 138A | 57 / 56 | 32 | 58 | 28 | 56 | 58 | 3,6 | 0,1Hf

4eme
génération

Les superalliages présentés dans le Tableau 1.1 ont tous une microstructure caractéristique des
superalliages monocristallins. Ils sont tous constitués d’une matrice, dénommeée vy, ductile et
durcie par des précipités d’une phase ordonnée dénommeée y’ dont la fraction volumique est
plus ou moins importante selon la composition chimique. Les alliages a base nickel
monocristallins peuvent étre composés de plus de dix éléments d’alliages qui conférent au
matériau ses propriétés remarquables. Parmi ces éléments, trois groupes peuvent étre définis :

les ¢éléments participant préférenticllement a la formation de la phase v,

qualifiés de y-génes : Cr, Co, W, Mo et Re ;

les éléments participant préférentiellement a la formation des précipités de la phase y’,

qualifiés de y’-genes : Al, Ti, Ta ;

les autres éléments participant a diverses propriétes physiques (tenue de la barriére

thermique, stabilité des phases, coulabilité...) : Hf, Nb, Ru.

Un autre avantage de la structure monocristalline est la suppression des éléments censes
renforcer les joints de grain (C, B, Zr...). Cela permet une ¢élévation de 70 a 100 °C de la
température de solidus de ces alliages par rapport a celle d’alliages aux structures équiaxes ou
colonnaires, ce qui se traduit par une augmentation de leur température d’utilisation.
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Les effets des différents ¢léments d’alliage seront rediscutés en détails par la suite. Il apparait
évident qu’un bon équilibre des concentrations en éléments d’alliage est nécessaire pour ne
pas provoquer d’instabilité entre les phases et donc éviter la précipitation d’autres phases
indésirables. Par exemple, une concentration trop élevée en certains éléments d’alliage peut
favoriser la précipitation de phases appelées phases topologiquement compactes (phases TCP
pour Topologically Closed Packed phases en anglais), néfastes aux propriétés
mécaniques [15]. De méme des éléments d’alliage favorisent la bonne tenue a 1’oxydation et a
la corrosion au vu du milieu agressif et des hautes températures dans lesquels les aubes sont
sollicitées. Des éléments peuvent aussi intervenir pour modifier les propriétés de solubilité
dans I'une ou ’autre des phases afin par exemple d’augmenter le durcissement de solution
solide en évitant une précipitation d’une phase parasite due a la sursaturation.

1.2.1. Phasey

La phase y est la matrice des superalliages base nickel, de structure CFC (Figure 1.5), elle
peut étre constituée de nombreux ¢léments d’alliage.

On vy retrouve des éléments tels que le Cr, le Co, le W, le Mo et le Re qui vont durcir la
matrice par effet de solution solide. Cela a pour effet d’augmenter la résistance mécanique du
matériau en renforcant sa résistance au mouvement des dislocations. Ce durcissement
intervient grace a la substitution d’atomes de nickel par d’autres atomes de rayons atomiques
différents, ce qui produit une distorsion du réseau cristallin et permet d’augmenter la
résistance au glissement des dislocations. Ce durcissement sera d’autant plus efficace que
I’énergie de faute d’empilement sera abaissée par rapport a celle du nickel pur, qui posseéde
une des énergies de faute d’empilement les plus élevées parmi les métaux CFC [16].

1.2.2. Phasey’

Les phases y et y’ sont construites toutes les deux sur les sites de la structure cubique a faces
centrées du nickel et les précipités de phase y’, dont le parametre est proche de celui de la
matrice, se sont développés en parfaite épitaxie avec celle-ci. Il en résulte que les précipités
sont élastiquement cohérents avec la matrice. Les structures des phases y et y” utilisant toutes
les deux les mémes sites atomiques, cette cohérence va au-dela de la simple concordance
entre certains parametres des réseaux des deux phases puisque, a la faible distorsion élastique
résultant du faible désaccord paramétrique entre les deux phases pres, il y a continuité entre
les rangées et les plans atomiques de la matrice dans les précipités. Il y a donc continuité entre
les plans de cisaillement de la matrice - qui sont les plans denses de la structure CFC - et les
plans denses de la structure L1, de la phase y’. Les vecteurs de Burgers des dislocations
entiéres et des dislocations partielles dans la matrice sont des vecteurs de translation entre
sites atomiques dans v’ et, a ce titre, sont des vecteurs de Burgers tout a fait plausibles dans y’.
D’une part le désaccord paramétrique entre y et y’ et d’autre part la structure ordonnée de la
phase vy’ limitent les possibilités qu'ont les dislocations de la structure CFC de propager le
cisaillement de la matrice a travers les précipités. La présence de ces précipités cohérents et
ordonnés reléve alors la limite d'élasticité de l'alliage par rapport a ce qu'elle serait pour une
solution solide sans précipité et apporte alors a la matrice ce qui est communément appelé le
durcissement par précipitation ou éventuellement durcissement structural.

Sur la base du systeme binaire Ni-Al, la phase y’ est un composé intermétallique de
composition NisAl, de structure de type L1, (Figure 1.5). On retrouve des atomes de nickel au
centre des faces de la maille cubique, et des atomes d’aluminium aux sommets de la maille.

Sur la base des superalliages biphasés y-y’, d’autres ¢léments d’alliage sont introduits et vont
se substituer au Ni dans y et au Ni ou Al dans y’. On retrouve par exemple en substitution des
atomes de nickel des éléments tels que le Cr, le Co, le Mo et le W, et en substitution des
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atomes d’aluminium des ¢éléments tels que le Ta et le Ti. Le role de chaque ¢lément d’alliage
sera développé ultérieurement.

1.2.3. Microstructure y/y’ type

La Figure 1.6 présente la microstructure y/y’ typique des superalliages monocristallins base Ni
apres toute une séquence de traitements thermiques. La séquence de traitements thermiques
pour ces alliages sera deétaillée par la suite. Dans cette microstructure, on retrouve donc les
précipités de phase y’ (en gris foncé/noir sur la Figure 1.6) et la phase y (couloirs entre les
précipités, en gris clair/blanc sur la Figure 1.6). Le contraste provient de la topographie de
I’échantillon. En fonction de 1’attaque chimique, les précipités (comme c’est le cas sur la
microstructure de la Figure 1.6) ou la matrice sont attaqués, ce qui créée des différences
d’émission en imagerie en mode électrons secondaires. Dans la Figure 1.6, les précipités v’
attaques sont donc plus creuses ressortent ainsi plus foncés. En imagerie en mode électrons
secondaire, une partie du contraste peut aussi venir des électrons rétrodiffuses captés par le
détecteur d’¢lectrons secondaires. La matrice contient plus d’éléments lourds que les
précipités donc la matrice émet plus d’électrons rétrodiffusés et apparait plus claire. Sur la
microstructure (Figure 1.6), des zones dépourvues de précipités ou seule la matrice est visible
peuvent étre remarquées. Les larges zones ou aucun précipité n’est visible sont liées a la
découpe de I’échantillon analysé. La coupe traverse un couloir de matrice y horizontal, des
précipités de phase y’ sont donc présents en dessous et au-dessus.

Afin d’optimiser les propriétés mécaniques de ces alliages, plusieurs paramétres

microstructuraux doivent étre ajustés :

- lataille des précipités de phase y’ ;

- lataille des couloirs de phase y (soit la distance entre précipités, directement liée a la taille
des précipités de phase y’ pour une fraction volumique donnée) ;

- la fraction volumique de précipités de phase y’ ;

- Dorganisation et la régularité (en forme et en taille) des précipités de phase y’.

li'ai-;--. : ‘U;ff =sdinlaZs

\ M4—++—+< Phase Y

35“55'5

=
3

Figure 1.6 — Microstructure y/y’ type apres une séquence de traitements thermiques compléte
(alliage de CMSX-4 Plus) en MEB/SE. La phase y’ correspond aux précipités en forme de
cubes gris foncé. La phase y correspond aux couloirs gris clair entre les précipites et les
zones dépourvues de preécipités
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De nombreuses etudes ont été réalisées afin de déterminer les paramétres microstructuraux
idéaux qui donnent les meilleures propriétés mécaniques. En particulier, Caron et al. ont
démontré qu’une taille de précipités comprise entre 0,30 et 0,45 um (taille de I’arréte pour des
précipités y’ de morphologie cubique) est optimale pour les propriétés mécaniques en fluage a
basse température (760 °C) et forte contrainte (750 MPa) selon une direction de chargement
[001] (Figure 1.7 (a)) [17]. De la méme maniére, Wilson et al. ont démontré que pour le
CMSX-4, une taille moyenne de précipités y’ de 0,45 um est idéale pour les propriétés en
fluage a 950 °C et 310 MPa [18].

De méme, la fraction volumique de précipités est un parametre clé pour la résistance au
fluage. Murakumo et al. ont étudi¢ I’effet de la variation de la fraction volumique de
précipités sur les propriétés en fluage sur plusieurs alliages et plusieurs conditions de
fluage [19]. Le maximum de durée de vie est alors obtenu pour une fraction volumique de
précipités y’ comprise entre 60 et 70 %. La dépendance des propriétés mécaniques avec la
fraction volumique de phase y’ peut s’illustrer par la Figure 1.7 (b), qui présente la limite
d’élasticité du matériau en fonction de la température pour différentes fractions volumiques
de précipités y’ [20].

La microstructure optimale recherchée correspond donc a un agencement régulier de
précipités de phase y’, de taille moyenne de 1’ordre de 0,40 um pour une fraction volumique
de l'ordre de 70 %. Cependant, plusieurs singularités métallurgiques (pores, agrégats
eutectiques, phases indésirables) peuvent également étre présentes dans la microstructure et
nuire aux propriétés mecaniques. Ces singularités sont définies et décrites en détails par la
suite. L’objectif recherché est d’obtenir la microstructure la plus réguliére possible avec un
minimum de singularités métallurgiques.

b) 700
a)
Creep strain (%) 600
0.23 um [001] o -
304 — & 500
2
0.45 um § 400
204 0.3 um g
S 300
N
10+ S 200
Time (hours) 100
0 200 400 600 800 1000 1200
O 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 200 400 600 800 1000

Temperature (°C)
Figure 1.7 - (a) Effet de la taille des précipités y’ sur les propriétés en fluage
a 760 °C/750 MPa sur du CMSX-2 [17] ;
(b) Variation de la limite d élasticité en fonction de la température pour différente fraction
volumique de précipités y’ [1],[20]

1.2.4. Désaccord paramétrique (« misfit »)

Les précipités de la phase vy’ de morphologie cubique croissent en épitaxie avec la matrice.
L’interface entre les précipités et la matrice correspond a des plans d’habitats de type {100}
pour la phase y* et {200} pour la phase y. La phase y’ est élastiquement cohérente avec la
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phase y. Ces deux phases ont des paramétres de maille trés proches suivant la composition
chimique de I’alliage [1]. Le désaccord paramétrique (« misfit») résulte de la différence
relative entre les paramétres de maille (en I’absence de contrainte) des phases y (a,) et

v’ (ay) (Eq. 1.1) :

2(a, r—ay)
§= —= Eq. 1.1
ay/+ay
Le désaccord paramétrique est essentiel : il créerait des distorsions elastiques qui

participeraient a la résistance au glissement des dislocations. Cependant, un faible désaccord
paramétrique négatif (de -1 & -3.10°) serait plus avantageux pour la durée de vie en fluage [1].

Le désaccord paramétrique varic peu jusqu’a 700 °C, puis il diminue (devient « plus
négatif ») car le coefficient de dilatation thermique de la matrice y augmente plus rapidement
avec la température que celui de la phase y’, ce qui se traduit de la méme maniére sur les
parameétres de mailles des deux phases [21], [22].

Plusieurs techniques existent pour déterminer le misfit a température ambiante ou en
température : diffraction des rayons X conventionnelle ou de haute énergie, diffraction des
électrons en faisceau convergent, imagerie des dislocations d’interfaces [23], [24].

1.3. Elaboration des alliages

Les aubes de turbine sont mises en forme grace au procédé de fonderie « a cire perdue » [25],
[26]. Ce procédé consiste a réaliser un moule en céramique (a base d’alumine), constitué de
plusieurs couches de matériaux réfractaires, autour d’un modéle en cire de la piéce a exécuter,
qui sera ensuite éliminé lors du frittage du moule, avant la coulée du métal en fusion. Toutes
les étapes du procédé sont schématisées sur la Figure 1.8. On y retrouve notamment la
fabrication par injection du modele en cire, la création d’une grappe pour couler plusieurs
aubes ou barreaux simultanément et la création du moule céramique par dépdts successifs de
plusieurs couches de barbotine (trempage, égouttage, sablage et séchage). Ces étapes sont
suivies du séchage final de la carapace puis du « décirage » (suppression du modele en cire) et
de la cuisson (frittage). Le métal peut alors étre coulé dans ce moule céramique.

L alliage mis en fusion par induction sous vide peut alors étre coulé. L’ensemble est maintenu
a trés haute température (supérieure a la température de liquidus de 1’alliage) dans un four
type Bridgman (Figure 1.9 (a)). Le principe de ce procédé repose sur le gradient de
température vertical au travers duquel le matériau se déplace. Le matériau est a 1’état liquide
au sommet du four puis se solidifie en traversant le gradient de température jusqu’a la partie
refroidie en bas du four. Pour obtenir une structure monocristalline ou a plus proprement
parler, un monograin, un sélecteur de grain, ou chicane, a été adapté afin qu’un seul grain ne
subsiste en début de solidification de la piéce (Figure 1.9 (b)). Ce sélecteur permet, en théorie,
grace a sa géométrie, de maitriser 1’orientation primaire et secondaire du grain sélectionne.
Une sole refroidie au pied du moule permet de démarrer la solidification de I’alliage a partir
du sélecteur de grain (plusieurs grains). Puis le sélecteur permet de ne laisser, pour la suite de
la solidification, qu’un seul et unique grain (pour la solidification monocristalline) qui va se
déplacer et s’extraire du four a une vitesse donnée. Plusieurs parametres contrblent cette
solidification : la géométrie du four et du moule (diamétre et hauteur), la température du four,
le gradient thermique, la vitesse de tirage et enfin la masse de métal coulée [25].

Dans le cas d’aubes monocristallines de turbine haute pression, la croissance du grain est
réalisée selon une direction [001]. Cette direction de croissance est privilégiée car le module
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d’Young dans cette direction est minimal, ce qui permet une diminution des contraintes
d’origine thermique résultant des gradients de température (dilatation thermique différentielle)
dans la piece en service. Cette direction de croissance permet un compromis optimal en
termes de propriétés mécaniques.

Apreés refroidissement, la piece est démoulée en détruisant le moule (« décochage »), et les
piéces sont soumises a quelques finitions par usinage (Figure 1.8). Cette technique de fonderie
dite « de precision » permet de réaliser des piéces avec des spécifications dimensionnelles tres
¢levées ainsi qu’un trés bon état de surface. Cette technique est parfaitement adaptée aux
alliages a trés haut point de fusion tels que les superalliages base Ni gréce a une trés bonne
stabilité de la couche réfractaire. Pour créer les circuits de refroidissement et/ou des aubes
creuses, des noyaux en céramique peuvent étre incorporés dans le modéle. Ces inserts en
céramique sont ensuite éliminés lors des finitions par une attaque acide qui va les dissoudre
sans endommager la piece en superalliage.

Figure 1.8 — Schéma de principe du procédé de fonderie a cire perdue [26]

a) b)

5 1 <€— Aube de turbine HP

IREEEERRRE!

ol e e

Sélecteur de grain

Figure 1.9 — (@) Schéma du principe de la solidification d 'un alliage monocristallin dans un
four Bridgman [1] ; (b) Exemple d 'une aube de turbine haute pression monocristalline avec
son sélecteur de grain apres solidification [1]
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1.4. Microstructure de solidification

Le procédé de fabrication entraine une solidification dendritiqgue. Comme le présente la Figure
1.10, trois éléments sont clairement identifiables :

- les dendrites (en orange/marron), qui sont la matiere solidifiée en premier ;

- les espaces interdendritiques (en bleu), qui se solidifient aprés les dendrites ;

- les agrégats eutectiques (en blanc), qui se solidifient en toute fin du procéde.

Bras dendritique primaire
Bras dendritique secondaire

200 pm g e K .

Figure 1.10 — Microstructure de solidification (CMSX-4 Plus état brut de fonderie)
perpendiculaire a la direction de solidification en microscopie optique
apres attaque chimique a [’eau régale (dendrites en orange/marron, espaces
interdendritiques en bleu et agrégats eutectiques en blanc)

Lors de la solidification, la composition chimique évolue entre le ceeur des dendrites et leur
périphérie car la diffusion est trop lente pour suivre les prédictions du diagramme d’équilibre.
En fin de solidification, un point eutectique peut étre atteint (Figure 1.5 pour le diagramme de
phase et Figure 1.11 qui présente une image d’un agrégat eutectique en MEB/SE). On peut
alors retrouver des compositions chimiques trés variables entre ces différentes zones en
fonction du caractere des diagrammes binaires Ni-X (X faisant référence aux différents
éléments d’alliage). De maniére générale, c’est la phase y qui va se solidifier en premier au vu
du diagramme de phase. La solidification démarre dans un état monophasé et la phase y’
apparait a I’état solide en traversant la paroi entre le domaine de la solution solide (phase vy) et
le domaine biphasé (y + y’). On retrouve alors des dendrites plus riches en éléments y-genes
(Co, Cr, Mo, Re, W). Les éléments y’-genes (Al, Ta, Ti) sont en partie rejetés dans la phase
liquide. A la fin de la solidification, le liquide encore non solidifié est devenu trés riche en ces
¢léments y’-génes et conduit a D’apparition de microstructures eutectiques pour des
compositions chimiques ou ils ne devraient pas apparaitre. Des agrégats eutectiques
essentiellement constitués de phase y’ de forme quelconque sont alors formés (Figure 1.11).
IIs sont cependant hors équilibre et peuvent étre redissous a 1’aide de traitements thermiques.
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NS

. Microstructure y/y’

Agrégat eutectique

10 pm

Figure 1.11 — Exemple d 'un agrégat eutectique y-y’ retrouvé dans le CMSX-4 Plus
(brut de solidification) en MEB/SE

Les dendrites vont continuer de grossir jusqu’a la fin de la solidification, en comblant les
espaces entre les bras de dendrites, mais avec la solidification d’un liquide de plus en plus
riche en éléments y’-génes.

Un coefficient de partage des éléments, noté kiD /ED "va alors représenter la répartition des
éléments entre la «premiére matiére solidifiée » (les coeurs de dendrite) et la
« derniere matiére solidifiée » (les espaces interdendritiques, si on ne considere pas les
agrégats eutectiques) [27]. La valeur de ce coefficient définit la ségrégation d’un élément dans
les dendrites (k > 1) ou dans les espaces interdendritiques (k < 1) (Eq. 1.2) :

D/ED i Espace interDendritique
ki / — Cicoeur de Dendrlte/Ci 14 q Eq 1.2

La valeur du coefficient de partage est étroitement liée a I’historique thermique du
superalliage et & sa composition nominale, mais elle refléte finalement le caractére y ou y’-
géne de chaque élément d’alliage. Cette ségrégation chimique donne naissance a deux régions
microstructurales distinctes présentant des compostions chimiques suffisamment éloignées
pour que les microstructures y/y’ différent en termes de taille de précipités, de fraction
volumique, de morphologie et d'agencement. Il est important de noter aussi que le désaccord
paramétrique sera différent entre les zones dendritiques et interdendritiques du fait de la
ségrégation chimique et que cela peut entrainer 1a aussi des différences en terme d’évolution
de microstructure ou de microstructure de dislocation [28], [29].

A Tlissue de la solidification, I’homogénéité chimique, la quantité de singularités
métallurgiques (pores, agrégats eutectiques, phases indésirables) ainsi que la précipitation de
la phase y’ ne sont pas optimales pour les propriétés en service. Afin d’améliorer les
propriétés de ces alliages, tout une séquence de traitements thermiques est adaptée (en
fonction de la chimie de 1’alliage).
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1.5. Singularités métallurgiques

Plusieurs types de singularités métallurgiques peuvent étre présentes a 1’état brut de
solidification. Ces singularités métallurgiques pourront ou ne pourront pas étre supprimées a
I’aide des traitements thermiques. On retrouve en particulier les pores et les agrégats
eutectiques.

1.5.1. Porosité

L’origine des pores peut étre différenciée en trois catégories d’apres Epishin et al. [30], [31] :

- les pores apparus au cours de la solidification, aussi appelés pores de fonderie (S-pores),
sont des retassures. Entre deux dendrites solidifiées, se forme une cavité qui n’est plus
alimentée en liquide car trop éloignée du front de solidification. Par contraction lors de la
solidification, il en résulte des pores, généralement non sphériques épousant la forme des
dendrites ou des agrégats eutectiques en fin de solidification et de taille allant jusqu’a
100 pm (Figure 1.12 (a) et (c)).

- les pores formés au cours des traitements thermiques, aussi appelés pores
d’homogénéisation (H-pores) vont se former principalement lors de la remise en solution
de ces alliages pendant I’homogénéisation chimique. Les divers éléments constituant
I’alliage ayant des vitesses de diffusion tres différentes, certains vont diffuser rapidement
(en particulier I’Al et le Ti) contrairement a d’autres (le Mo, le W et le Re). Cette
différence de vitesse de diffusion est a 1’origine de 1’effet Kirkendal (déplacement de
I’interface). L un des effets dérivés de cet effet Kirkendal est le développement de pores :
la migration des lacunes qui se produit majoritairement dans le sens de la diffusion des
éléments les plus lents - donc des dendrites qui sont les zones les plus riches en éléments a
faible vitesse de diffusion dans le Ni vers les zones interdendritiques. Il en résulte, a
terme, dans la formation de pores sphériques de quelques microns de diametre dans les
zones interdendritiques (Figure 1.12 (b) et (¢)) [32].

- les pores issus de la déformation plastique aussi appelés pores de fluage ou de
déformation (D-pores) qui se forment par accumulation de lacunes au cours du fluage par
exemple. Une accumulation de lacunes a lieu lors du stade de fluage primaire, lorsqu’un
réseau de dislocations a été établi pendant un essai a haute température et faible charge.
Les lacunes vont se déplacer le long des interfaces y/y’ et vont contribuer a la formation
de nouveaux pores ou au grossissement de pores déja existants et créés au cours de la
solidification ou des traitements thermiques [33]. Par le méme processus lacunaire, des
pores peuvent se former au voisinage de précipités de phases TCP [33].
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Pore de solidification

Pore d’homogénéisation

Figure 1.12 — Schémas explicatifs de la formation des pores (a) de solidification [32];
(b) d’homogénéisation [32] ; (c) Image en microscope optique sur du CMSX-4 Plus aprés
traitement thermique révélant la présence de pores de solidification et d’homogénéisation

1.5.2. Agrégats eutectiques

Les agrégats eutectiques y/y’, riches en phase y’, se forment en fin de solidification, une fois
que les dendrites puis les espaces interdendritiques se sont solidifiés et que le liquide résiduel
s’est enrichi en éléments y’-genes. Ce dernier se solidifie pour former une structure
hétérogéne, en termes de composition chimique et de morphologie (Figure 1.11). La fraction
de ces agrégats eutectiques est donc trés dépendante des conditions de solidification [34],
[35]. lls vont se retrouver uniquement dans les espaces interdendritiques.

Ces agrégats peuvent nuire aux propriétés mécaniques de plusieurs manieres [36], [37] :

- ils sont essentiellement composés d’éléments y’-genes (Ni, Al, Ti et Ta), ce sont donc
autant d’¢léments qui ne participeront pas a la formation et au durcissement de
précipités y’ de morphologie cubique dans le reste de la microstructure ;

- la composition chimique de ces agrégats peut entrainer une déstabilisation la
microstructure y/y’ autour d’eux (microstructure y/y’ irréguliere) ;

- ce sont des particules singulieres dans la microstructure sur lesquelles un amorcage de
fissure sera facilité.

Un des buts de la séquence de traitements thermiques est donc de les remettre en solution afin

d’homogénéiser et de redistribuer les éléments présents dans ces agrégats. Dans le cas
d’alliages industriels, ces agrégats sont rarement complétement dissous mais une fraction
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volumique maximale tolérable a été définie et fait partie des spécifications industrielles
(confidentielles) a respecter pour la conformité d’une piéce.

1.6. Traitements thermiques et microstructure y/y’

Plusieurs parameétres influent sur la microstructure et les propriétés meécaniques des
superalliages : la composition chimique, le mode d’¢élaboration et les traitements thermiques.
En effet, les traitements thermiques jouent un rdle majeur a la fois sur I’homogénéité
chimique des éléments mais aussi sur la microstructure. Cela implique une forte dépendance
des propriétés mécaniques en fonction de ces traitements. Ils conditionnent la répartition des
¢léments, la taille, la forme et la fraction volumique des précipités y’. A noter que trois
populations de précipités de phase y’ peuvent coexister : on parle de précipités primaires,
secondaires et tertiaires qui proviennent des trois étapes du traitement thermique :

- les précipités y’ primaires apparus au cours de la solidification peuvent subsister apres
une remise en solution de la phase y’ lorsque la température de remise en solution est
inférieure a leur température de solvus, on parle alors de remise en solution partielle
(Figure 1.13 (a)) ;

- les précipités y’ secondaires vont se former par précipitation lors du refroidissement
apres la remise en solution et vont croitre au cours des autres étapes du traitement
thermique (Figure 1.13 (b) et (¢)) ;

- les précipités vy’ tertiaires, les plus fins, de quelques nanomeétres en général, vont
précipiter au cours du refroidissement a des températures plus basses que la
température a laquelle les y’ secondaires précipitent. IS croissent au cours des
revenus, dans les couloirs de la phase y ou sont « absorbés » par mdrissement par les
précipités y’ secondaires (Figure 1.13 (c)).

Dans cette étude, la remise en solution pour tous les alliages étant totale, les précipités y’
primaires ont disparu des microstructures étudiées, seuls les précipités y’ secondaires et
éventuellement tertiaires seront présents.

Traditionnellement, la séquence de traitements thermiques comporte une remise en solution
totale des précipités y’ puis deux revenus pour faire croitre les précipités y’ se formant lors du
refroidissement aprés remise en solution (voir schéma explicatif sur la Figure 1.14).

La Figure 1.14 présente le traitement thermique utilisé industriellement pour I’AM1 avec les
conditions précises des températures et des temps de maintien pour chaque étape du
traitement thermique. L’effet de chaque étape est également illustré par les schémas des
microstructures en fin de chaque étape. Les trois étapes majeures (RS : Remise en solution, et
les deux revenus R1 et R2) et leurs effets sur la microstructure sont détaillés ci-dessous.
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Figure 1.13 — Microstructures y/y’ du CMSX-4 Plus dans différents états :
(a) brut de fonderie ; (b) aprés remise en solution et trempe a [air ;
(c) apres traitement de remise en solution suivie d 'une trempe a [’air et de deux revenus

a deux températures différentes (traitement thermique complet)

MS ou RS : Remise en Solution

R1:1° revenu

R2 : 2" revenu
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870°C

—
2.1
—

_— o
(255"
”‘\/ e

16h b

Figure 1.14 — Représentation du traitement thermique de [’ AM1
avec schémas de microstructures associées aux différentes étapes [38].
Les schémas de microstructures sont volontairement exagérés

1.6.1. Remise en solution

Le traitement de remise en solution est la premiere étape du traitement thermique apres la
solidification. Il consiste a dissoudre tous les précipités de la phase y’ ainsi que les agrégats
eutectiques y/y’ et & homogénéiser la composition chimique entre les dendrites et les espaces
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interdendritiques. Une composition chimique homogene entrainera une homogénéité de
microstructure y/y’. On se retrouve alors avec un alliage monophasé y. La température de
remise en solution doit étre assez élevée pour dissoudre I’intégralité des précipités y’ et des
agrégats, mais doit étre inférieure a la température de solidus de I’alliage. On parle alors de
fenétre de remise en solution. Cette fenétre de remise en solution, entre la température de
solvus de la phase y’ et la température de solidus, est de 1’ordre de 20 °C pour les alliages de
troisiéme génération et de 1’ordre de 50 °C pour les alliages de premiére génération [14]. Il est
preférable que cette fenétre soit la plus grande possible pour éviter tout risque de brdlure de
’alliage. En effet, si la température du traitement venait a dépasser la température de solidus -
éventuellement local - de I’alliage, on observerait une fusion locale de la matrice.

Cependant, I’alliage étant hors équilibre avec de fortes hétérogénéités chimiques, une montée
en température trop rapide ne laisserait pas le temps a 1’alliage de s’homogénéiser
chimiquement, entrainant des brdlures des agrégats eutectiques ainsi qu’une dissolution
incompléte des précipités y’. Pour contourner cette difficulté résultant de ces ségrégations
chimiques, le traitement de remise en solution s’effectue par paliers successifs jusqu’a
atteindre la température désirée. Ces paliers de température permettent une homogénéisation
progressive de 1’alliage sans jamais dépasser la température de solidus (local) et ainsi éviter
toute brhlure. Plus cette température de traitement sera élevée, plus ’homogénéisation sera
efficace. A la fin de la remise en solution, qui est généralement réalisée sous vide ou sous
balayage d’un gaz neutre pour limiter 1’oxydation de 1’alliage, un refroidissement rapide
jusqu’a I’ambiante est effectué. Ce refroidissement entraine alors la germination de la
phase y’. La taille des précipités ainsi formés va dépendre de la vitesse de refroidissement
(Figure 1.13 (b)) [39].

La vitesse de refroidissement définit le nombre (par unité de volume) de précipités de phase y’
qui se créent initialement dans la phase vy : plus le refroidissement est lent, plus ce hombre de
précipites sera faible [39].

Ces précipités de phase y’ vont ensuite croftre au cours des traitements de revenu. Pour une
fraction de phase y’ et une température données, la taille de ces précipités sera d’autant plus
importante que le nombre de germes initial sera faible [39]. Une distance entre précipités y’
grande équivaut alors a des couloirs de matrice y d’autant plus larges. Donc, plus le
refroidissement apreés remise en solution est rapide, plus la taille des précipités de phase y’ est
petite et plus les couloirs de matrice y sont étroits.

En d’autres termes, un refroidissement rapide conduira a la précipitation de précipités y’ de
petite taille, tandis qu’un refroidissement lent conduira a la précipitation de précipités y’ de

taille plus grande pouvant aller jusqu’a une précipitation sous forme d’octocubes (Figure
1.15).
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Figure 1.15 — Courbes TTT du CMSX-2 obtenues par dilatométrie
et micrographie correspondantes a différentes vitesses de refroidissement [39]

1.6.2. Revenus : Coalescence / Mdrissement

Le traitement de remise en solution incluant le refroidissement est alors suivi par deux autres
¢tapes, dont le but est d’obtenir des précipités y’ de taille et de forme homogéenes,
architecturés de maniere réguliére par croissance des germes de précipités y* [17], [19].

Le premier revenu, appelé R1, est un maintien isotherme de quelques heures a une
température favorisant le grossissement des précipités y’, a une température de I’ordre de
1100 °C. C’est lors de ce traitement que les précipités adoptent leur morphologie cuboidale en
fonction de la valeur de 1’écart paramétrique.

Lorsque ’échantillon est exposé a une température donnée, les processus de croissance et de
murissement peuvent se produire (et ce, de maniére simultanée) a partir des précipités de
phase y’ apparus lors du refroidissement apres la remise en solution. La croissance des
précipités de phase y’ est contrdlée par la diffusion, c¢’est-a-dire que la diffusion des éléments
a travers l’interface entre les précipités de phase y’ et la matrice y : les éléments y’-génes
veulent rejoindre le précipité et les éléments y-génes exclus de la phase y veulent s’éloigner
du précipité. Cette diffusion est le facteur limitant la transformation de phase. Ce phénoméne
commence lors du refroidissement apres le traitement de remise en solution et continue au
cours du premier revenu pendant lequel il est censé atteindre un état d’équilibre. Une fois que
la fraction volumique de phase y’ précipitée est proche de sa valeur d’équilibre, 1’alliage
atteint un équilibre chimique. Cependant la microstructure d’un alliage a deux phases est
toujours instable si I’énergie interfaciale n’est pas minimale. Le systéme continue a évoluer
afin de minimiser son énergie libre globale. Le mirissement d’Ostwald consiste alors en un
grossissement d’une certaine fraction des précipités de grosse taille au déetriment des
précipités les plus petits qui se dissolvent, la fraction volumique précipitée totale restant
constante. Ce phénomeéne conduit & une augmentation de la taille moyenne des précipités en
fonction de la durée de revenu et de la température de celui-ci.

Ce premier revenu se termine par une trempe a ’air jusqu’a la température ambiante, ce qui
fait germer et croitre de nouveaux petits précipités (les précipités y’ tertiaires) dans les
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couloirs de la phase y. Un refroidissement rapide est nécessaire afin de limiter la croissance de
ces nouveaux précipites.

Le second revenu, appelé R2, est également un maintien isotherme a une température
inférieure a R1, de I'ordre de 870 °C, pendant plusieurs heures. Le but de ce dernier
traitement est de provoquer le mdrissement de la microstructure en faisant croitre les
précipités vy’ secondaires au détriment des petits précipités y’ tertiaires, formés lors du
refroidissement de R1, qui se redissolvent, et de détensionner 1’alliage. Ce revenu entraine
une légere augmentation de la fraction volumique de la phase y’, afin qu’elle s’approche de la
valeur optimale de 70 %, en plus d’éliminer les précipités des couloirs de la phase y. On
essaye de s’approcher d’une microstructure dans un état stationnaire avec un minimum de
contraintes internes.

1.6.3. Preécipitation de phases TCP

Avec I’augmentation des températures d’utilisation des superalliages base nickel, de plus en
plus d’éléments réfractaires comme Cr, Mo, W et Re ont été incorporés dans la composition
chimique. C’est notamment le cas pour le Re qui apporte une trés nette augmentation de la
durée de vie en fluage a haute température [40]. L’effet du Re sur les propriétés en fluage
reste encore discuté mais est indéniable. En revanche, il apporte divers inconvénients, en
particulier ceux causés par sa ségrégation dans les cceurs de dendrites, méme apres traitement
thermique complet, provoquant une diminution de la stabilité de 1’alliage qui se traduit par la
précipitation de phases topologiquement compactes (Figure 1.16).

Figure 1.16 — Images MEB/BSE montrant la précipitation de phases TCP
(a) a proximité de pores dans du CMSX-4 apres un essai de fluage a rupture a 1150 °C /
100 MPa [33] ; (b) apres un maintien de 2000 heures a 950 °C sur un type CMSX-4 [41]

L’effet néfaste des précipités de phases TCP correspond a deux phénomenes. Le premier est
associé a la précipitation de ces phases. En effet, lors de leur formation, les précipités de
phases TCP vont drainer des éléments de durcissement de solution solide de la matrice y [42].
Un second phénoméne concerne le caractere fragile des phases TCP, composés
intermétalliques ordonnés de maille topologiqguement compacte donc dense, et de
morphologie complexe (en forme d’aiguille ou de plaquette par exemple (Figure
1.16 (b)) [42]. Les précipités de phases TCP vont étre néfastes lors de sollicitation en fatigue
et vont considérablement réduire la durée de vie et la ductilité du matériau car ’amorcage de
fissure est facilité a I’interface entre les précipités de ces phases et la matrice [43],[44]. De
plus, lors de la précipitation de ces phases TCP, des cavités (liées a I’endommagement du
matériau) peuvent se former a leur voisinage pendant le fluage entrainant la encore des pertes
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de propriétés mécaniques ainsi qu’une déstabilisation de la microstructure (forme des phases y
et y’ irréguliere) (voir Figure 1.16 (2)) [33].

Plusieurs types de phases TCP existent et peuvent coexister dans un méme alliage. Le Tableau
1.2 présente deux des phases TCP, o et p, les plus couramment rencontrées dans les
superalliages base Ni (Figure 1.16 (a) et (b)). Ces phases sont toutes composées d’éléments y-
gene [45]. D’autres phases TCP existent mais sont moins couramment rencontrées dans les
alliages faisant I’objet de cette étude (phase P (orthorhombique), phase R (rhomboédrique)
par exemple) [15].

Tableau 1.2 — Propriétés des phases TCP, o et u,
rencontrées dans des superalliages monocristallins base Ni [15], [42]

Exemples de composition Structure
Phase L g ) . Forme
chimique rencontrées cristallographique
s Cre1C039, Res7Mo0s3, Maille tétragonale 2D : aiguille
Coz2Mos 30 atomes / maille 3D : plaque
Maille rhomboédrique 2D : bloc
H Co7Mos, CorWe 13 atomes / maille 3D : latte

La cinétique de formation des phases TCP est lente et dépend de la contrainte et de la
température auxquelles est soumis le matériau. Les deux phases décrites dans le Tableau 1.2
apparaissent généralement pour des températures supérieures a 800 °C lorsque les aubes sont
en services. La phase ¢ est susceptible d’apparaitre dans 1’alliage lorsque la teneur en rhénium
est élevée, alors que I’apparition de la phase u est favorisée par une forte concentration en
molybdéne et/ou en tungsténe [15]. De faibles variations de concentration peuvent stabiliser
’alliage et retarder I’apparition de ces phases, par exemple, une diminution du ratio Cr/Re
permet d’éviter la précipitation de la phase ¢ [46]. De maniere générale, une augmentation de
la teneur en rhénium favorise la formation de phases TCP. Pour remédier a cela, de nouveaux
alliages intégrent du ruthénium qui va retarder leur apparition en augmentant la solubilité
(notamment du Re) dans la matrice y [41].

1.6.4. Conclusion partielle

Dans cette partie, I’historique des superalliages a été retracé ainsi que les voies d’optimisation
du matériau pour répondre aux nouvelles exigences de température pour 1’augmentation de
puissance des prochains turboréacteurs. Les voies d’optimisation peuvent se résumer en trois
points :

- le développement de nouvelles géométries d’aubes comprenant des circuits de
refroidissement complexes pour assurer un bon refroidissement de I’aube avec un
minimum d’air froid pour favoriser la poussee ;

- D’optimisation de la compatibilité entre la barriere thermique et le superalliage pour
protéger efficacement 1’aube de la corrosion et de I’oxydation a haute température en
limitant 1’écaillage de la couche passivante et en augmentant la stabilité de la zone
d’interdiffusion ;

- DPapprofondissement des connaissances en termes de microstructures pour
I’amélioration des durées de vie en fluage.

C’est sur ce dernier point que vont se focaliser une partie des objectifs de 1’é¢tude, en
particulier sur un alliage récemment développé qui présente des propriétés remarquables. Il
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s’agira d’optimiser le traitement thermique pour comprendre I’effet des différentes
singularités métallurgiques (pores, agrégats eutectiques, hétérogénéité chimique) sur les
propriétés en fluage. On s’intéressera aussi a I’optimisation de la microstructure y/y’ en jouant
sur la vitesse de refroidissement apres remise en solution. Enfin, les paramétres de
solidification (vitesse de tirage et gradient de température) peuvent eux aussi avoir une
incidence sur la microstructure et les singularités métallurgiques. Il s’agira alors d’identifier
I’effet des parametres de solidification sur les propriétés en fluage.

2. Comportement mécanique des superalliages base Ni

La Figure 1.17 présente 1’allure de la variation de la limite d’élasticité d’un monocristal
orienté [001] en fonction de la température, en prenant pour exemple le CMSX-4, superalliage
de seconde génération. La limite d’¢lasticité du superalliage reste a peu pres constante dans la
gamme s’étendant entre la température ambiante et environ 750 °C. Une déformation
plastiqgue peut apparaitre pour des contraintes inférieures a la limite d’élasticité et a
température élevée (> 600 °C) Cette déformation plastique est dépendante du temps et est
associee a une déformation en fluage.

Deux types de courbes sont utilisées pour étudier le comportement en fluage : la déformation
en fonction du temps (Figure 1.18 (a)), et la vitesse de déformation en fonction de la
déformation (Figure 1.18 (b)). Grace a ces courbes, on peut distinguer, pour la plupart des
matériaux, trois stades de fluage :
- le fluage primaire, pendant lequel la vitesse de fluage (ou vitesse de déformation)
diminue avec le temps ;
- le fluage secondaire, ou stationnaire, pendant lequel la vitesse de deéformation est
relativement constante avec le temps ;
- le fluage tertiaire, pendant lequel la vitesse de déformation croit jusqu’a la rupture, un
phénomeéne de striction pouvant apparaitre au cours de ce stade.

La Figure 1.17 montre 1’anomalie de comportement (augmentation de la limite d’¢lasticité
avec la température) des superalliages, résultant de la formation de verrous de Kear-Wilsdorf
suscitée par le glissement dévié des dislocations dans la phase v’ jusqu’a 800/900 °C [1], [48].
Le domaine de fluage auquel les aubes sont soumises est inclus dans le domaine hachuré en
dessous de la limite d’¢lasticité sur la Figure 1.17. Ce domaine s’étant de 600 °C a la
température de fusion de 1’alliage.
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Figure 1.17 — Variation de la limite d élasticité (contrainte d’écoulement a 0,5 %
de déformation plastique) du monocristal CMSX-4 orienté suivant [001] : la zone hachurée
donne les conditions pour lesquelles la déformation inélastique par fluage se produit [1]
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Figure 1.18 — Courbes de fluage théorique : (a) déformation en fonction du temps ;
(b) vitesse de déformation en fonction de la déformation [47]

Une carte du comportement en fluage peut alors étre établie pour mieux cerner ces différents
comportements (Figure 1.19), et peut étre résumée en trois zones distinctes :

- une zone « primaire » ou le fluage en stade primaire est prédominant dans le domaine

des basses températures (700 a 850 °C) et des fortes contraintes (> 600 MPa) ;

- une zone « tertiaire » ou le fluage en stade tertiaire est prédominant dans le domaine
des températures intermédiaires (850 a 1000 °C) et des contraintes encore relativement
élevées (300 et 600 MPa) ;
une zone « mise en radeaux » ou 1’évolution microstructurale contréle la déformation
a haute tempeérature (> 1000 °C) et a faible contrainte (< 200 MPa).

Ces différents comportements, les mécanismes de déformation associés et la mise en radeaux
sont detaillés par la suite.
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Figure 1.19 - Mode de déformation du CMSX-4 survenant aux différents parametres
de sollicitation en fluage (température/contrainte) [1]

2.1. Différents regimes de fluage

Les comportements en fluage des superalliages base Ni monocristallins dans les différents
domaines de température et de contrainte sont illustrés par les courbes de fluage du CMSX-4
sur la Figure 1.20 (Reed et al. [1], [49]).

La Figure 1.20 (a) présente le cas du fluage a basse température et forte contrainte (750 °C /
750 MPa), ou plusieurs stades sont identifiables. Un premier stade est défini lorsque la vitesse
de déformation augmente puis diminue avec la déformation, on parle de stade de fluage
primaire. Un second stade est défini lorsque la vitesse de déformation reste quasiment
constante (la vitesse de fluage est ici de ’ordre de 107 s?). Ce stade représente, dans la
plupart des cas, I’essentiel de la durée de ’essai jusqu’au stade de fluage tertiaire caractérisé
par une accelération de la déformation jusqu’a la rupture. Dans ces conditions de fluage, la
déformation a rupture est généralement conséquente (> 20 %) avec une déformation en fin de
stade primaire importante (jusqu’a plus de 10 % dans certain cas) [49].

La Figure 1.20 (b) présente le cas du fluage a température intermédiaire et contrainte élevée
(950 °C / 185 MPa), ou I’identification de trois stades de fluage différents n’est plus possible.
En effet, dans ces conditions de fluage, la vitesse de déformation ne fait qu’augmenter. Ni
fluage primaire, ni fluage secondaire ne sont observés. Un stade de fluage tertiaire prédomine
(en termes de durée de déformation) jusqu’a la rupture du matériau. La déformation a rupture
est généralement plus faible (< 20 %) et la rupture résulte en partie d’une forte localisation de
la déformation et de I’endommagement [50].

La Figure 1.20 (c) présente le cas du fluage a haute température et faible contrainte (1150 °C /
100 MPa), ou I’identification de trois stades de fluage est de nouveau possible. Le stade de
fluage primaire se termine aprés une déformation limitée. Le stade de fluage secondaire
predomine avec une vitesse de déformation quasiment constante et tres faible, de 1’ordre de
108 s, fonction de I’alliage. Un stade de fluage tertiaire apparait de maniére relativement
soudaine, la vitesse de déformation augmentant brutalement et la rupture se produisant peu de
temps apres. Dans ces conditions de fluage, la déformation a rupture est trés variable car elle
dépend de I’amplitude du stade de fluage tertiaire. Enfin, les trois stades observés peuvent étre
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corrélés a 1’évolution microstructurale que constitue la mise en radeaux des précipités de

phase y’ qui se produit au cours de I’essai [51].
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Figure 1.20 - Courbes temps/déformation a gauche et déformation/vitesse de déformation
a droite pour des essais de fluage sur du CMSX-4 a :
(a) 750 °C / 750 MPa (basse température, forte contrainte) ;
(b) 950 °C / 185 MPa (moyenne température, contrainte élevée) ;
(c) 1150 °C / 100 MPa (haute température, faible contrainte) [1], [49]

Le phénoméne de mise en radeaux des précipités de phase y’ se produit au cours d’une
exposition en température, avec ou sans chargement mécanique. La forme des précipités y’ est
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alors amenée a evoluer pour former une structure lamellaire avec des « radeaux » de phase y’
sépareés par des couloirs de phase y (Figure 1.21). Cette évolution microstructurale est liée aux
contraintes internes du matériau, en particulier au désaccord paramétrique (misfit) entre les
deux phases. Elle se produit par coalescence entre les précipités. La mise en radeaux des
précipités de phase y’ cuboidaux est donc un phénomeéne diffusif dont la force motrice dépend
essentiellement de la température, des contraintes internes (donc, en partie de la sollicitation
externe) et de la composition chimique de ’alliage [52]. En fonction de ces paramétres, la
coalescence et 1’évolution de cette nouvelle microstructure au cours du temps et de
I’exposition en température sera différente. En particulier, lors d’une traction suivant une
direction de type [001], les radeaux de phase y’ vont s’orienter parallé¢lement (type P) ou
perpendiculairement (type N) a 1’axe de sollicitation en fonction du misfit [53].

tension compression

0z

A B

Figure 1.21 — Schéma représentant la coalescence orientée des précipités y’
(mise en radeaux) au cours de [’exposition en température pour un alliage avec un désaccord
paramétrique négatif pour une contrainte externe : (a) en traction ; (b) en compression [53]

2.2. Différents modes de déformation en fluage

2.2.1. Déformation de la phase y

En fonction des conditions de sollicitation, les modes de déformation des alliages
monocristallins peuvent différer. Cependant, de maniere générale, lors de la déformation, les
dislocations glissent dans les plans denses du réseau cristallin, c’est-a-dire des plans de
type {111}. Les dislocations sont tout d’abord produites et se déplacent dans la matrice y qui
est plus facilement cisaillable que la phase y’ des précipités.

Pour cisailler la matrice y en contournant les précipités de phase y’ (C’est-a-dire sans les
cisailler), la contrainte appliquée doit étre supérieure a la contrainte d’Orowan donnée par
I’équation suivante (Eq.1.3) [19] :

2Gb
Oorowan — 3Th Eg. 1.3

ou G est le module de cisaillement dans le plan de glissement considéré, b la norme du
vecteur de Burgers et h la largeur du couloir y dans un plan de glissement de type {111}.
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La Figure 1.22 représente le déplacement d’une dislocation dans un couloir de la matrice v.
Les dislocations dans les couloirs de la phase y vont glisser et rencontrer les précipités y’, qui
sont cohérents avec la matrice mais possedent une trés grande énergie de défaut d’ordre. Les
précipités vont bloquer le glissement des dislocations et seront soit contournés par les
dislocations, conduisant a 1’apparition de boucles de dislocations aux interfaces y/y’, Soit
cisaillés, en fonction de la contrainte appliquée. Le nombre de dislocations a I’interface est
limité et est fonction du désaccord paramétrique du matériau. Les dislocations dans ce cas
sont dites « parfaites », de vecteur de Burgers a/2<110> et conduisent au dépdt de deux
segments de dislocations a 60° aux interfaces y/y’ [54]. Elles peuvent aussi se dissocier pour
former deux dislocations partielles de Shockley séparées par une faute d’empilement
intrinseque (SF pour Stacking Fault, Eq. 1.4) :

%[110] = %[211] + SF + %[121] Eq. 1.4

(010)

mny 7
|010]

[100]

Hnl]

Figure 1.22 — Schéma du glissement d 'une dislocation dans la matrice y
entre deux précipités y’ [55]

Le durcissement de solution solide de la phase y’ est étroitement li¢ a 1’énergie d’interaction,
entre les dislocations et les atomes de solutés en substitution des atomes de Ni, nécessaire au
glissement des dislocations et en particulier a la distorsion du réseau par les atomes en
substitution des atomes de Ni (Re, W, et Mo). Une contrainte de cisaillement minimale t est
alors nécessaire pour permettre le glissement dans les plans denses du réseau cubique.

Douze systémes de glissement sont susceptibles d’étre activés en fonction de la direction de
sollicitation [56] (Figure 1.23). Le premier systéme de glissement activé est alors le systeme
avec le plus grand facteur de Schmid (d’aprés la loi de Schmid et Boas, Eq. 1.5). Huit
systemes de glissement sont potentiellement activés dans le cas d’une traction simple suivant
une direction [001]. Plusieurs interactions entre dislocations peuvent alors se produire et
limiter le glissement de dislocations provenant d’un autre plan.

T = o0.cos(d).cos (1) Eq. 1.5
ou o représente la contrainte appliquée et cos(d) . cos (1), le facteur de Schmid.

Une contrainte de cisaillement pour chaque systéme de glissement considéré peut alors étre
établie. Elle correspond a la contrainte nominale par le produit des cosinus des angles de 1’axe
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de sollicitation avec la normal au plan (¢) et de 1’axe de sollicitation avec la direction de
glissement ().
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Figure 1.23 — Définition des angles utilisés dans le facteur de Schmid et calcul du facteur
pour les 12 systemes de glissement d 'une structure CFC [38], [57]

2.2.1. Déformation de la matrice et des précipités de phase y’

L’intérét des précipités de phase y’ est de pouvoir bloquer ou limiter le déplacement des
dislocations glissant dans les plans denses de la matrice y de structure CFC, soient les plans de
type {111}. Les mécanismes de franchissement des précipités par les dislocations sont des
mécanismes de cisaillement ou de contournement (Figure 1.24) [1], [43].

— ;,re(‘lpltc \
dislocatl unQ \Q dm
ganses
4

boucle de
dislocation

Figure 1.24 — Schema de principe du (a) contournement d 'un précipité ;
(b) cisaillement d’un précipité [43]

Un lien direct entre résistance au cisaillement de 1’alliage et taille des précipités a été établi
par plusieurs auteurs (Figure 1.25) [17], [58], [59].

Les précipités sont contournés d’autant plus facilement que la distance entre précipités est
grande. Les précipités sont cisaillés d’autant plus facilement qu’ils sont petits (quel que soit le
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mode de cisaillement). Dans un alliage ou la fraction volumique de précipités est une
constante, plus la taille des précipités est petite, plus la distance entre précipités est petite.
Donc, lorsque la taille des précipités est petite, le cisaillement prédomine sur le
contournement. A I’inverse, plus la taille des précipités est grande, plus la distance entre
précipité est grande, et plus le contournement est facile. Il existe une taille de précipités pour
laquelle la contrainte nécessaire au cisaillement de I’ensemble matrice-précipités est
maximale. Cette contrainte se situe a la valeur pour laquelle les courbes correspondant au
cisaillement et au contournement se croisent (Figure 1.25).

Pour les propriétés mécaniques a basse température et a forte contrainte, une taille optimale de
précipités vy’ est nécessaire (celle définie précédemment entre 0,30 et 0,45 pum). La fraction
volumique est aussi importante (taille des précipités et fraction volumique définissent la
distance entre précipités qui est le parameétre important pour choisir entre le contournement et
le cisaillement). De méme, une bonne homogénéité en termes de taille et de forme afin de
favoriser une microstructure de dislocation homogéne est requise. En effet, une différence
d’activité des dislocations entre deux zones, par exemple dans les dendrites et les espaces
interdendritiques, serait néfaste pour la résistance au cisaillement et pour la durée de vie du
matériau [60].

A plus haute température, les précipités de phase y’ coalescent (mise en radeaux), les
mécanismes de déformation different et la taille initiale des précipités y” a un effet moindre
sur les propriétés mecaniques (méme si la taille initiale des précipités influence la taille des
radeaux et la vitesse de mise en radeaux).

A Tp
A
T Friedel T Orowan
—>
under-  peak- over- 12
r
aged aged aged

Figure 1.25 — Schema correspondant, pour une fraction volumique
de phase précipitée constante, a la contrainte nécessaire pour cisailler les précipités (Friedel)
et a la contrainte nécessaire pour contourner ces précipités (Orowan) [58]

Lorsque la contrainte le permet et que la configuration des dislocations aux interfaces y/y’ est
favorable, des dislocations peuvent cisailler les précipités y’. A partir de deux dislocations
parfaites aux interfaces, une premiere va pouvoir cisailler le précipité et créer, lors de son
passage, une paroi d’antiphase de forte énergie (APB pour AntiPhase Boundary). L’énergie
de cette paroi d’antiphase est liée au désordre chimique cré¢ (deux atomes de méme nature se
retrouvent donc adjacents dans les directions de type <110>). La deuxieme dislocation va
alors rétablir 1I’ordre chimique lors de son passage (Eq. 1.6) :

N

[101] + APB + %[101] — a[100] Eq. 1.6

On parle alors de superdislocations, qui sont séparées par une distance variable en fonction de
I’énergie de paroi d’antiphase [61]. En fonction de la fraction volumique et de la taille des
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précipités, les deux dislocations de matrice vont devoir se coupler plus ou moins pour ne pas
que la premiére dislocation crée trop d’APB en cisaillant les précipités : c’est la quantité
d’APB créée qui provoque le couplage plus ou moins fort (Figure 1.26 (a) et (b)).

a) _— b)

_leading superpartial e —
dislocation

anti-phase

~ boundary S

trailing
superpartial dislocation

Figure 1.26 — Mécanisme de cisaillement d’un précipité y’ par une paire de dislocations
séparée par une paroi d’antiphase (a) faiblement couplée ;(b) fortement couplée [62]

Trois mécanismes peuvent étre rencontrés pour franchir les précipités y’ (Figure 1.27):
le cisaillement du précipité par des paires de dislocations faiblement couplées (1),
le cisaillement par des paires de dislocations fortement couplées (2) et le contournement (3).
Dans le cas des superalliages, dans certaines gammes de température et de contrainte (vers
750 °C et 750 MPa, pour les monocristaux), les précipités peuvent étre cisaillés par différents
mécanismes mettant en jeu le passage de superdislocations avec création d’une APB ou de
séquences de dislocations partielles avec formation de fautes d’empilement intrinséques et
extrinséques dans la phase y’. D’autre part, en fonction de la taille des précipités, le
cisaillement peut se produire par le passage de dislocations faiblement ou fortement couplées.
Il en résulte que le maximum de durcissement du superalliage ne correspond pas forcément a
la taille de précipités pour laquelle la déformation passe du cisaillement au contournement des
précipités. Les meilleures propriétés mécaniques se situent au « changement de mécanisme »
entre le cisaillement de paires de dislocation faiblement et fortement couplées. Les parametres
qui interviennent dans la contrainte de cisaillement des précipités indépendamment de la taille
des précipités sont 1’énergie de paroi d’antiphase et 1’énergie de faute d’empilement.
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Figure 1.27 - Description du franchissement des précipités y’ sur du Nimonic 105 (alliage de
premiére génération) par un cisaillement par des paires de dislocations faiblement
couplées (1) ou fortement couplées (2), ou par un contournement (3) [63]

Le cisaillement des précipités y’ par le passage de sequences de dislocations partielles de la
matrice accompagné par la création de fautes d’empilement intrinséques ou extrinséques a été
étudié par Leverant et Kear [64]. Le cisaillement met en jeu la séquence de dislocations
partielles et de fautes d’empilement indiquée ci-dessous (Eq. 1.7 et Figure 1.28) :

~[101] + 3 [011] + 3 [101] + Z[011] = $[112] + SF + = [112] + APB + - [112] + SF + =[112] Eq. 1.7

ser /

V)

2\

Figure 1.28 — (a) Schéma représentant le cisaillement de précipités y’ par des rubans de
dislocations de type a<112> se retrouvant dans les plans {111} [65];
(b) Cliché MET en champ clair d'un ruban de dislocations aprés un essai de fluage
interrompu aprés 11 % de déformation a 750 °C / 750 MPa sur du TMS-82 [66]
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2.3. Fluage a basse température (T <900 °C) et contrainte
elevee
Le fluage a basse température et a forte contrainte, appelé « primary » sur la Figure 1.19 (b),
présente trois stades qui different toutefois des stades de fluage observés a plus haute
température en termes de mécanismes de déformation, d’évolution microstructurale et
d’amplitude de déformation. Pour ces basses températures, peu ou pas d’évolution
microstructurale n’est observée. La température étant faible, la diffusion est trop lente pour

que la coalescence des précipités y’ puisse se produire. C’est le cisaillement des précipités y’
qui prédomine et génere la déformation macroscopique observée [67].

2.3.1. Fluage primaire

Immédiatement aprés le chargement, lorsque la contrainte est suffisante, la déformation se
produit, a vitesse élevée et peut donner lieu a une élongation importante avant que cette
vitesse diminue et que le fluage passe en régime secondaire. La déformation mesurée
correspond a un cisaillement important selon un unique systeme de glissement. Le mécanisme
de cisaillement correspond au passage a travers le monocristal de rubans de dislocations de
vecteur de Burgers global <112> glissant dans les plans {111} (voir Figure 1.28). Le
cisaillement selon <112> dans le plan sollicité résulte de combinaisons de dislocations
partielles de la matrice qui permettent le cisaillement des précipités de phase y’ sans création
de paroi d’antiphase (ou de faute d’empilement complexe) de forte énergie.

Un unique plan de cisaillement étant sollicité et 1’ensemble des dislocations partielles
oeuvrant pour un cisaillement global dans une direction bien définie, ce mode de déformation
n’engendre pas d’interaction durcissante entre différents systémes de glissement. Il est tres
sensible a la désorientation primaire et secondaire du monocristal et a la charge appliquée. En
I’occurrence Rae et al. ont démontré que plus la contrainte sera élevée, plus la déformation et
la sensibilité a la désorientation seront élevées (voir Figure 1.29 (a)) [66]. En fonction de la
désorientation, il existe un seuil de contrainte pour activer ce mode de déformation (c’est a
dire, un seuil d’activation de ce mécanisme de cisaillement) (voir Figure 1.29 (b)). Cette
partie de la bibliographie est détaillée dans le chapitre 5.
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Figure 1.29 — Essais de fluage sur du CMSX-4 a 750 °C (a) avec plusieurs contraintes ;
(b) & 750 MPa avec différentes orientations primaires p du monocristal
(pN < pM < pL < pK < 20°) [66]
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2.3.2. Fluage secondaire et tertiaire

Au cours du fluage secondaire, une diminution de ’activité des dislocations est observée.
Cela résulte d’une augmentation de la densité¢ de dislocations dans la matrice y et de la
multiplication des systémes de glissement dans différents plans de type {111} [67]. Enfin,
lors du stade de fluage tertiaire, une augmentation du nombre de dislocations dans la phase y’
et du cisaillement des précipités est observée. La déformation macroscopique est alors
contr6lée par la cavitation et la propagation de fissures. La cavitation provoque une élévation
locale de la contrainte et une localisation de la déformation. Ensuite, les fissures s’amorcent
sur les pores de fonderie qui vont croitre grace a I’apport de lacunes, favorisé par le
mouvement des dislocations.

2.4. Fluage a moyenne (T =900 °C) et haute tempeérature
(T >900 °C)

2.4.1. Fluage a moyenne température et contrainte élevée

A moyenne et haute température, le stade primaire du fluage est soit inexistant soit de trés
faible amplitude. La température est encore trop faible pour développer une mise en radeaux
des précipités y’ rapide et la contrainte est trop faible pour provoquer un cisaillement massif
des précipités y’ par des rubans de dislocations comme dans le cas précédent (basse
température et forte contrainte). Un fluage trés lent est observé dans un premier temps,
assimilable a un fluage secondaire, puis la déformation accélére progressivement en fonction
de I’évolution de la mise en radeaux. Il n’y a pas de cisaillement des précipités y’. La
déformation est localisée dans la matrice y et correspond a du glissement dévié des
dislocations et du contournement des précipités y’ [67]. Une cavitation importante se produit
et entraine la ruine du matériau.

2.4.2. Fluage a haute température et faible contrainte

Mise en radeaux et fluage primaire

La Figure 1.30 présente un exemple dans I’AM1 au cours d’un essai de fluage selon [001] &
1050 °C / 150 MPa. Grace aux coupes longitudinales et aux analyses métallographiques
effectuées sur des essais interrompus, I’initiation de la mise en radeaux et son évolution ont
pu étre examinées. Pour ces conditions, a la fin du stade primaire, aprés une dizaine d’heures,
une mise en radeaux totale est établie. Au cours du stade secondaire, la microstructure reste
stable. Au cours du dernier stade, 1’épaississement des radeaux conduit a une inversion de
connexité, c’est-a-dire que la phase y jusqu’alors enveloppante, ne I’est plus. D’aprés
plusieurs auteurs, cette modification entraine un affaiblissement de 1’alliage et permet un
cisaillement plus facile des radeaux de phase y’ [68]. Cela entraine une augmentation de la
mobilité des dislocations, une augmentation de la cavitation et I’amorcage de fissures et leur
propagation jusqu’a la rupture.
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Figure 1.30 — Courbe de fluage illustrée des différents stades de fluage observés
et des micrographies associées pour un essai a 1050 °C / 150 MPa suivant [001]
sur de I’AM1I [51]

Pour la majorité des alliages commerciaux, le désaccord paramétrique est négatif
(a température ambiante et a haute température), c’est-a-dire que a, > a,» [24]. Le signe de ce
désaccord impose 1’orientation que prennent les radeaux formés par les précipités y’ apres
qu’ils aient coalescé (Figure 1.21). Dans le cas du misfit négatif :

- pour une sollicitation en traction selon <100>, les radeaux vont se former

perpendiculairement a la direction de sollicitation ;
- pour une sollicitation en compression selon <100>, les radeaux vont se former
parallelement a I’axe de la contrainte.

Dans le cas d’un misfit positif, la relation entre I’orientation des radeaux et le signe de la
contrainte est inversée par rapport au cas du misfit négatif.
L’orientation des radeaux résulte de la différence entre les contraintes de cohérence entre les
précipités vy’ et la matrice dans la direction de la sollicitation et dans les directions
orthogonales a celle-ci.
Cette coalescence s’effectue par diffusion : les éléments y—genes vont migrer vers les couloirs
horizontaux et les éléments y’—genes vont diffuser dans les couloirs verticaux (cas en traction,
misfit négatif) [69]. Ce phénomene va provoquer le « comblement » des couloirs verticaux de
matrice y par la phase y* (Figure 1.31).
L’¢épaisseur des radeaux a la fin du stade primaire est proche de la taille initiale des précipités
vy’ avant coalescence [70]. A I'inverse, I’épaisseur des couloirs de la matrice y augmente
Iégerement.
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Figure 1.31 —Schéma représentant les flux d’éléments créés lors de la mise en radeaux.
A : flux d’éléments y’-génes vers les couloirs verticaux ;
B . flux d’éléments y-genes vers les couloirs horizontaux [71]

La coalescence orientée dépend donc des cinétiques de diffusion mais aussi du désaccord
paramétrique entre y et v’ et donc des concentrations des différents éléments d’alliage [72].
Cette dualité a été mise en évidence par Epishin et. al en comparant 1’hétérogénéité de la mise
en radeaux entre le coeur de dendrite et la zone interdendritique pour du CMSX-4 [73]. Des
cinétiques de mise en radeaux plus rapides dans les coceurs de dendrites que dans les espaces
interdendritiques ont été mises en évidence. Alors que la concentration plus forte en éléments
a faible vitesse de diffusion dans le Ni dans les dendrites aurait d0 conduire a des cinétiques
de coalescence plus faibles, c’est le désaccord paramétrique plus important dans les dendrites
qui a le plus d’effet sur la cinétique de coalescence [71].

Nous pouvons conjecturer que les éléments dont le coefficient de diffusion est faible vont
ralentir les cinétiques d’évolution de la morphologie de la phase y’. Cette hypothése peut étre
illustrée en comparant les cinétiques de mise en radeaux d’un alliage de premiere génération
(par exemple, le MC2) avec celles d’un alliage de génération ultérieure (possédant du
rhénium, par exemple, le CMSX-4). Par exemple, a 1050 °C et 140 MPa, la mise en radeaux
du MC2 se fait en 20 h contre 100 h pour le CMSX-4 [71].

La conséquence la plus importante de la mise en radeaux est le durcissement du matériau, qui
conduit a une diminution de la vitesse de fluage au cours du régime secondaire lorsque celui-
ci est établi. Suite a cette mise en radeaux, un réseau de dislocations s’établit aux interfaces
entre y et vy’ et les radeaux de phase y’ font office d’obstacles aux dislocations. La formation
de ce réseau de dislocations est détaillée dans la partie suivante.

Réseau de dislocations et fluage secondaire

Une fois que la mise en radeaux est totalement réalisée, le fluage passe en stade secondaire
avec une faible vitesse de déformation. En fonction de la contrainte appliquée, ce stade
secondaire peut constituer I’essentiel de la déformation en fluage.

Les radeaux de y’ évoluent au cours du fluage et, de maniére générale, s’épaississent avec le
temps [70].

De méme, le réseau de dislocations évolue au cours du fluage. L’effet du misfit sur les
contraintes de cohérence est atténué par la présence de dislocations a I’interface. La densité du
réseau de dislocations et sa stabilité dans le temps sont alors les deux paramétres essentiels a
la bonne tenue en fluage a haute température [73].

Le réseau initial des dislocations se forme lors de la mise en radeaux par le glissement dans la
matrice y de dislocations de type 1/2<110>{111} [74], [75]. Ces dislocations se retrouvent
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bloquées par les précipités y’. Un réseau de segments de ligne de dislocations paralleles a
[110] et [110] (correspondant a I’intersection des plans de glissement avec (001)) se forme a
I’interface. Ces segments forment alors un réseau carré. Au cours du fluage secondaire, celui-
ci se réorganise pour former un réseau de forme octogonale qui assure une bonne relaxation
des contraintes internes et compense le misfit de la maniere la plus simple (voir Figure 1.32).
Gréace a la montée des composantes coins des dislocations, le réseau devient parallele a [100]
et [010] suivant la réaction (Eq. 1.8) :

N |-

[101] + 2[101] - [100] Eq. 1.8

Un réseau de forme hexagonale se forme par annihilation réciproque de certains segments de
dislocations du réseau octogonal (Figure 1.32 et Figure 1.33) [76], [77].

Ce réseau de dislocations constitue une barriére au cisaillement des précipités de la phase y’.
Il est d’autant plus efficace que les dislocations sont rapprochées les unes des autres et
réparties de maniére réguliére [75]. 1l contribue donc a limiter le cisaillement des radeaux
mais aussi a limiter le glissement des dislocations dans les couloirs de la matrice .

7,
o \o\\ ]

(vi)

Figure 1.32 — Schéma représentant les réactions entre dislocations pour former le réseau de
dislocations aux d’interfaces entre la phase y et y’ (I’explication de chaque étape est
développée dans la référence) [76]
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Figure 1.33 — Cliché MET du réseau de dislocations d’interface (a) en champ clair ou une
partie du réseau de dislocation est en contraste (une partie des dislocations du réseau est
éteinte) ; (b) en weak-beam ; (c) et (d) schémas descriptifs du passage du réseau de
dislocations en formes d’octogones et de carrés en hexagones [77]

Fluage tertiaire

Lors du troisieme stade de fluage, la vitesse de déformation augmente fortement, menant a la
ruine du matériau. Cette augmentation peut avoir deux origines :

- la déformation devient trés localisée et I’endommagement se fait par la nucléation et la
croissance de pores créés par condensation de lacunes au cours de la déformation du
matériau [33]. La croissance des pores de fonderie peut aussi étre responsable de la
détérioration du superalliage durant ce stade. Un exemple de fissuration au niveau des
pores situés dans les zones interdendritiques est présenté dans la Figure 1.34. On parle
alors de parameétres de dommages extrinséques qui comprennent 1’oxydation, la
corrosion, la coalescence des porosités et la microfissuration ;

- la déformation s’accentue localement avec une détérioration de la microstructure
(précipitation de phases TCP, épaississement des radeaux) et un cisaillement important
des radeaux de la phase y’ [78]. On parle alors de parameétres de dommage
intrinséques.

Figure 1.34 — Observation des pores en MEB/SE dans le CMSX-4 apres un essai de fluage
a rupture a 1150 °C / 100 MPa [49]
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Dans le cas de I’endommagement intrinseque, le passage en stade de fluage te