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Chapitre 1

1. Introduction

1.1 Contexte Industriel

Les moteurs d’avion sont des produits de haute performance ou certaines picces
peuvent €tre soumises a des températures de gaz qui peuvent aller jusqu’a 1700 °C
(Figure 1-1). Les alliages employés pour la fabrication des moteurs doivent, par
conséquent, étre capables de résister a des températures assez élevées. Les superalliages
(base Ni et Co) sont utilisés dans les parties le plus chaudes des turboréacteurs. De plus,
I’industrie aéronautique cherche toujours a réduire la consommation de carburant des
moteurs ainsi que leurs émissions de gaz a effet de serre, pour des raisons
environnementales bien connus. Pour atteindre ces exigences, il faut chercher des alliages
de plus en plus résistants, et il faut augmenter la température en sortie de chambre de
combustion des moteurs. Dans ce contexte, le superalliage a base de Ni appelé René 65,
développé par General Electric et ATI Allvac [1], a été choisi pour remplacer ’alliage
Inconel 718 pour la fabrication des disques de turbine basse pression (carré en rouge sur
la Figure 1-1) des turboréacteurs de nouvelle génération (LEAP). Un gain de 50 °C de la
température de service a été recherché entre les moteurs CFM56 (disques en Inconel 718)
et LEAP (disques en René 65), associés a une réduction en 15% de consommation

spécifique.

Compresseur ~ Compresseur  Chambre de Turbine haute | Turbine basse
basse pression  haute pression  combustion pression pression

450°C 650°C  1700°C  1300°C  650°C

Figure 1-1 : Turboréacteur LEAP-1A ainsi qu’une illustration des parties le plus chaudes et les
plus sollicitées dans un moteur d’avion civil. Les différents modules du moteur sont indiqués par
des fléches rouges ainsi que les températures de flux d’air (en ordre de grandeur) correspondantes.
Images fournies par Safran.
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CHAPITRE 1 : INTRODUCTION

L’alliage René 65, objet de cette étude, est un superalliage de microstructure y-y’. La
microstructure y-y" est constituée d’une matrice y (solution solide de nickel), avec une
structure cristalline cubique a face centrée (CFC) et de précipités y’ qui sont des particules
de seconde phase de formule Ni5(T4i, Al) et de structure ordonnée L1, [2]. Ces particules
de seconde phase se présentent selon différentes tailles, morphologies, orientations avec

la matrice et positions dans la microstructure.
1.2 Motivations applicatives et scientifiques

Différences métallurgiques entre les alliages Inconel 718 et René 65 et

[’impact sur la mise en forme

L’alliage Inconel 718 est composé également d’une matrice y a base de Ni, de
structure cristalline cubique a face centrée (CFC), et des précipités qui assurent le
durcissant de 1’alliage. En plus des éléments Ti et Al pour former la phase y’ Ni; (T, Al)),
I’addition de Nb permet la formation d’une phase métastable des précipités appelés y” de
formule Ni;Nb. Les particules de seconde phase y” et y' sont donc les garants du
durcissement et de la tenue mécanique de I’alliage Inconel 718. La phase & (formule

Ni;Nb) correspond a la version stable (aprés longs temps de vieillissement) de la phase

"

Y.

La mise en forme des disques est réalisée par forgeage a chaud, procédé qui comporte
plusieurs étapes de chauffage - déformation a chaud, a des températures de ’ordre de
1000 °C - refroidissement. Des différences métallurgiques assez importantes sont
observées entre les microstructures des alliages René 65 et Inconel 718, surtout en ce qui
concerne la cinétique d’évolution des précipités, qui ont des conséquences directes sur la
forgeabilité des disques. Selon la Figure 1-2a, au moins une vingtaine de minutes sont
nécessaires pour initier la germination de la phase 9, responsable du contrdle de la taille
de grains, aux alentours de 950 °C dans 1’alliage Inconel 718. La diffusion lente de Nb

est la principale raison de la cinétique de germination lente des phases 6 [3—5] et y"' [6].

Dans le cas des alliages y-y', la cinétique d’évolution de la phase y' est au contraire
trés rapide, tellement rapide que la phase y’ précipite méme pendant une trempe a 1’eau
comme illustré dans la Figure 1-2b. De plus, il a ét¢ montré par Vernier [7] que les

germes formés lors de la trempe ont tendance a grossir lorsque le matériau est réchauffé,

11



CHAPITRE 1 : INTRODUCTION

selon la vitesse de chauffage appliquée. La complexité microstructurale de ces alliages
ainsi que des cinétiques d’évolution trés rapides rendent évidement la mise en forme des
disques beaucoup plus difficile. Comprendre 1’évolution de la phase y' au cours du
forgeage permettra, d’un point de vue industriel, de mieux controler et puis d’améliorer

les étapes de déformation dans la gamme de fabrication.

Inconel 718
15 T T T T T T T 1100 ‘ T J,
—e— 0.5 hour
< —£1— 1 hour
% -~ - 3hours 1000 °
8 ----a-=- 10 hours
'§. 10 4 0
E E 900
St 3
Q@ ©
g o
-.é £ 800
(7}

S 5t 4 F
£
2
c 700 -

0 Jesssesasessunsaannnans :' 600

650 700 750 800 850 900 950 1000 1050 01 1 10 100 1000

Temperature (°C) Time (hours)
(a)
[ d
René 65

Figure 1-2 : Comparaison entre les cinétiques d’évolution des précipités dans les superalliages
Inconel 718 et René 65. (a) Fraction volumique de la phase 6 en fonction de la température et
courbe TTT de précipitation & pour I’alliage Inconel 718. Environ une vingtaine de minutes sont
nécessaires observer la germination de la phase 6 a environ 950 °C (signalés en rouge sur les deux
graphiques). Images adaptées de [3]. (b) Micrographie de 1’alliage René 65 aprés mise en solution
de 4h a 1050 °C suivi par trempe a I’eau. Précipitation de la phase y' méme pendant une trempe a
I’eau.
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CHAPITRE 1 : INTRODUCTION

Evolutions complexes entre phase y' et les mécanismes de recristallisation

Des travaux récents ont montré la complexité des interactions entre la phase y’ et les
mécanismes de recristallisation, dans les alliages y-y’. Charpagne [8] a observé des
précipités primaires a I’intérieur de certains grains et de méme orientation que la matrice
autour (i. e. cohérents avec la phase y). La Figure 1-3a montre un précipité primaire qui
est entouré par un germe de grain recristallisé en hétéroépitaxie (phase plus claire autour
du précipité plus sombre). Vernier [7] a par ailleurs découvert des précipités y’ avec une
morphologie inhabituelle et une relation d’orientation assez particuliére avec la matrice,
appelés de type C et type T pour I’alliage AD730™ (voir section 2.2.4.3). Il a été montré
que les grains ou cette précipitation intragranulaire est observée sont des gros grains
recristallisés qui ont consommé des grains restaurés (Figure 1-3b). D’autres types
d’interactions entre la précipitation y’ et le front de recristallisation ont été ¢tudiés par
Seret dans 1’alliage AD730™][9]. Ces quelques exemples mettent en évidence 1’impact
assez important de la précipitation y’ sur la recristallisation qui, a la fois, peut stimuler la
formation de nouveaux grains recristallisés et qui, dans d'autres configurations, peut
empécher la recristallisation de certains grains. Par ailleurs les évolutions de tailles de
grains au cours du traitement de mise en solution sub-solvus appliqué sur les pieces

forgées, sont ¢galement controlées par la précipitation y'.

Pour maitriser la taille de grains finale, il va donc falloir dans un premier temps
décrire comment la phase y’' évolue au cours des opérations de forgeage pour ensuite
analyser I’impact de ces évolutions sur la recristallisation et la taille finale des grains, qui

conditionne les propriétés mécaniques du matériau.
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CHAPITRE 1 : INTRODUCTION

Recristallisation en hétéro-epitaxie Lo
P Précipitation des type Tet C

Germe y
cohérent

o ~ e oy ¢

ype T — fleches vertes
Type C — fléches noires

primaire

Thése M-A. CHARPAGNE / 2016 These de S. VERNIER /2018
(a) (b)

Figure 1-3 : Des interactions trés complexes entre la phase y' et les phénomeénes de
recristallisation. (a) Précipité y' primaire entouré par un germe y cohérent avec le précipité observé
dans une microstructure René 65 aprés déformation a 1000 °C ; 0,1 st ; £ = 0,05. Image adaptée
de [8] (b) Microstructure de I’alliage AD730™ avec des gros grains équiaxes recristallisés (fléche
jeune) qui présentent des précipités y' intragranulaires de type T (en relation de macle avec la
matrice) et de type C (désorientés de quelques degrés par rapport a la matrice). Image adaptée de

[7].
1.3 Objectifs de la these et plan du manuscrit

Cette theése vise a décrire les évolutions de la phase y" au cours de la mise en forme de
I’alliage René 65, dans le contexte de la fabrication des disques de la partie basse pression
de turbines de moteurs civils. Cette thése s’inscrit dans le cadre de la chaire industrielle
ANR-Safran TOPAZE qui étudie les superalliages polycristallins de microstructure y-v’,
en termes d’évolution microstructure au cours de la mise en forme, et en termes d’impact
sur les propriétés mécaniques, dans le contexte de la fabrication des moteurs d’avions de
nouvelle génération. Dans le cadre de la précédente chaire industrielle ANR-Safran
OPALE, I’alliage René 65 avait déja fait I’objet de deux théses [8,10] et un post-doctorat
[A. SERET, 2019]. Ces travaux ont montré la complexité de cet alliage, avec des
cinétiques d’évolution y' trés rapides ainsi que de fortes interactions entre les précipités

v’ et les mécanismes de recristallisation.

Afin de mieux comprendre les évolutions de la phase y’ au cours de la mise en forme,
des essais de laboratoire ont été conduits en utilisant des conditions thermomécaniques
représentatives d’une gamme industrielle. Une revue des évolutions de la phase y' en
conditions statiques et dynamiques reportées dans la littérature est présentée dans le
chapitre 2. Le chapitre 3 de ce manuscrit contient une bréve description des matériels et

des essais thermomécaniques utilisés dans cette étude, ainsi que I’ensemble des méthodes

14



CHAPITRE 1 : INTRODUCTION

de caractérisation microstructurale qui ont permis ’analyse et quantification des phases
yety'.

L’¢tude des évolutions de la phase y’ a ét¢ divisée en trois parties — selon le schéma
générique de la Figure 1-4 — qui correspondent a une version simplifiée de la derniére
séquence d’un procédé de mise en forme industriel (procédé au cours duquel la picce
subit un refroidissement lent). Le chapitre 4 décrit les évolutions de la phase y" au cours
du chauffage et d’un maintien isotherme. La cinétique de dissolution des précipités v’
primaires et I’impact de la vitesse de chauffage sur la dissolution des précipités
secondaires et tertiaires sont également abordés dans ce chapitre. Le chapitre 5 présente,
quant a lui, les évolutions de la phase y’ en régime dynamique (c’est-a-dire en cours de la
déformation a chaud) et post-dynamique (juste aprés déformation a chaud). Ce chapitre
montre 1’existence d’un phénomeéne de précipitation dynamique et étudie les évolutions
des précipités y’ dynamiques au cours de maintiens isothermes apres déformation. Enfin,
les évolutions de la phase y’ au cours de la mise en solution sont analysées dans le chapitre
6. Il y est discuté, selon les conditions thermomécaniques préalablement appliquées, la
possible existence de distributions multimodales de précipités y’ aprés mise en solution et

son impact sur les tailles de grains résultantes. Un scénario d’évolution microstructurale

est également proposé afin d’expliquer 1’origine d’une des populations de précipités y'.

@

©

Figure 1-4 : Schéma générique représentant les derniéres séquences du procédé industriel de
fabrication d’un disque de turbine (chauffage, déformation a chaud, refroidissement puis
traitement thermique de mise en solution partielle avant refroidissement contrdlé pour optimiser
la précipitation durcissante) sur la base duquel le plan de ce manuscrit est organisé : Evolutions
de la phase y" au cours du chauffage (chapitre 4), en régime dynamique et post-dynamique
(chapitre 5) et au cours de la mise en solution (chapitre 6).
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Chapitre 2

2.Etat de I’art : caractéristiques et évolutions
de la phase ¥'

Ce chapitre vise a présenter les caractéristiques des précipités y' dans les
microstructures de superalliages base nickel y-y' et a décrire les principaux mécanismes

d’évolution de ces précipités en régime statique ou dynamique reportés dans la littérature.

2.1 Désignation classique des précipités de phase y’

Classiquement, les précipités y’ sont classifiés comme primaires (y';), secondaires
(y';)) et tertiaires (y'j;;) [2,11], comme illustré par la Figure 2-1. Pour autant, des
références plus récentes [7,12] ainsi que les résultats qui seront présentés dans les
chapitres 5 et 6 montrent que la classification des précipités y' est beaucoup plus

compliquée que celle portée dans la littérature [11].

Les précipités y'; ont une taille de quelques microns (typiquement 2 — 5um), une
morphologie sphéroidale, ou du moins nodulaire, et sont généralement incohérents avec
la matrice vy. Ils sont situés aux joints de grains et ont pour fonction principale de bloquer
les joints de grains et d’empécher ainsi la croissance des grains lors d’un traitement
thermique sub-solvus [8, 9]. Ce phénomene est connu sur le nom d’ancrage de Smith-
Zener et sera décrit dans la section 2.2.4.1. Les précipités primaires se trouvent dans la
microstructure a la température ambiante et a toutes températures inférieures a la
température de solvus de la phase y' (environ 1110 °C pour I’alliage René 65 [14]).

L'origine exacte de ces précipités y'; micrométriques observés est encore mal comprise.

Dans le cadre de la mise en forme, les précipités y';; et y';; précipitent
successivement au cours du refroidissement, ils sont intragranulaires et cohérents avec la
matrice y. La taille des précipités y’ secondaires varie de 100 a 300 nm et elle est de I’ordre
de quelques dizaines de nanometres pour les y' tertiaires [2, 11]. Les précipités y' tertiaires
sont situés dans les espaces entre les précipités y';; et autour des précipités y' primaires

(voir Figure 2-1). Les y';;; présentent généralement une forme sphéroidale et, les y’
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CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y’

secondaires peuvent se présenter sous différentes morphologies. Ces précipités 7y’
intragranulaires génent le mouvement des dislocations et par conséquent ont une relation
directe avec la tenue mécanique, notamment a haute température, de ces alliages.
Beaucoup des travaux dans la littérature [11-14] analysent la fraction volumique et la
cinétique de précipitation des y;; et y;;; aprés mise en solution puisque leur taille et
fraction volumique sont directement reliés aux propriétés mécaniques des pieces finales.
Les températures de mise en forme sont en revanche en principe choisies de telle sorte
que ces précipités durcissants soient dissous, de mani¢re a abaisser la contrainte

d’écoulement.

Figure 2-1 : a) Micrographie MEB-SE a faible grandissement qui présente les précipités 7y’
primaires (fléche en jaune en (a)) et b) les trois populations classiques de précipités y’ (fléches en
jaune) pour I’alliage René 65 a 1’état de réception (matiére forgée).

2.2 Evolutions de la phase y’ en conditions statiques

2.2.1 Précipitation

La précipitation (y — y+y') représente la transformation durant laquelle la phase v se
décompose en une microstructure biphasée, composée d’une matrice y et des particules
de seconde phase y' dispersées dans la matrice. Ce mécanisme progresse par germination,
croissance et éventuellement mirissement apreés que la fraction volumique d’équilibre ait
¢été atteinte. Au cours d’un refroidissement depuis les températures de mise en forme ou

de mise en solution, la fraction de phase y' augmente avec, en parallele, des changements
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CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y'

successifs de taille et morphologie. Il a ét¢ montré par Radis et al. [17] que deux effets
concurrents agissent sur la sursaturation d’éléments y'-geénes et sont responsables pour la
formation de distributions multimodales des précipités : [’augmentation de la
sursaturation en raison de la réduction de la température et la diminution de la
sursaturation dans la matrice due a la formation de précipités y'. De plus, la diffusivité des
¢léments diminue également avec la température, ce qui rend la migration des ¢léments
de plus en plus lente et I'é¢tendue du champ de diffusion de plus en plus petite. Les
précipités tertiaires se forment lorsque la diffusion n’est plus suffisante pour nourrir la

croissance des précipités secondaires.

La Figure 2-2 montre I’effet du refroidissement et de la formation des y' sur la
sursaturation de la matrice y. Lorsque la température de refroidissement est en dessous de
la température de solvus, une premicre germination des précipités y' se produit,
caractérisée par une faible sursaturation et donc une faible densité de germes (Figure
2-2a). Lorsque la température diminue, 1'étendue du champ de diffusion diminue et, dans
les couloirs entre les précipités de la premicre germination, la sursaturation dans la
matrice augmente a nouveau (Figure 2-2b). Cela provoque une deuxiéme germination a
des températures plus basses et une deuxieme distribution des précipités y' entre les
précipités de la premicre germination (Figure 2-2¢) [17,20]. Plus la sursaturation est
importante, plus la densité de germes formés est forte. La diffusivité étant beaucoup plus
faible a plus faible température, la croissance des précipités formés dans un deuxiéme
temps ralentit et leur taille moyenne reste beaucoup plus petite. Selon la vitesse de
refroidissement, une nouvelle température critique, plus basse, peut étre atteinte,
conduisant a une troisieme germination et donc une troisieme population de précipités y'
entre les précipités de la premiére et de la deuxieéme population. Selon Radis et al. [17],

ce processus peut se répéter jusqu'a ce qu'il n'y ait plus de germination.
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Figure 2-2 : Schéma qui illustre la formation de précipités y' au cours d’un refroidissement. a)
Formation des premiers germes (en rouge sur les trois figures) lors du refroidissement a des
températures inféricures a la température de solvus. b) Plus la température diminue, plus la
sursaturation d’éléments y'-génes dans la matrice favorise la croissance des précipités existants.
Le nuage autour des particules représente le champ de diffusion qui diminue de plus en plus au
cours du refroidissement. ¢) A des températures encore plus basses, la sursaturation d’éléments
v'-géne dans les couloirs entre les précipités de la premiére germination provoque une deuxiéme
germination. Image adaptée de [17].

Il est a noter que ce scénario est en principe capable de rendre compte de I’existence
des précipités primaires, secondaires et tertiaires, mais qu’en pratique il ne s’applique
qu’aux secondaires et tertiaires. Les précipités primaires se forment initialement avec des
morphologies trés allongées et évoluent ensuite en taille et morphologie au cours des
recristallisations successives que subit le matériau lors des opérations de conversion dans

le domaine sub-solvus [21,22].

Une variation de la composition chimique entre les multiples générations de précipités
formés dans l'alliage René 88DT a ¢été analysée par Singh et al. [20] pendant
refroidissement controlé de 24°C/min depuis 1150 °C. Il a été relevé que la premiere
génération de précipités suivait une trajectoire classique de nucléation et de croissance,
mais que les précipités de deuxiéme et troisieme génération présentaient des compositions

¢loignées de 1'équilibre, avec de larges interfaces y/y' de composition chimique diffuse.
2.2.1.1 Cinétique de précipitation y'

La cinétique de précipitation y' a été établie par Masoumi et al.[23] pour l'alliage
AD730™ en conditions non-isothermes (i.e. au cours du refroidissement) a partir du

modele de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) [24,25] :
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1,8
2,1.1075 T2 ’
X=1—exp|- “Tl k(T)(1—4,2.1075T) (2.1)

Ou X représente la fraction volumique transformée, I’exposant 1,8 correspond a
I'exposant d'Avrami moyen observé (plage entre 1,5 — 2,3), T la température, ¢ est la
vitesse de refroidissement en °C/min et k(T) est le paramétre d'Avrami qui traduit la
vitesse de germination et de croissance et qui varie en fonction de la température, selon

I’équation 2.2 :

k(T) = Iko + Ajexp <_(Tt—_TO)> + A,exp <_(Tt—_TO)>

1 2

+ Azexp <—( 6 0)>l exp (R_’IQ">

Les constantes kg, Ty, A4, t1, 45, t5, A3, t3 ont été déterminées dans la référence [23]

(2.2)

pour des vitesses de refroidissement de 15 °C/min et 120 °C/min, a partir de 1200 °C (au-
dessus de Ts,py)- Une énergie d'activation QO de 396 kJ/mol a été obtenue pour l'alliage
AD730™, Les auteurs ont également constaté que plus le refroidissement est lent, plus la
précipitation y' démarre tot (donc a plus haute température) a partir d'un traitement super-
solvus. Par exemple, la température de précipitation maximale (2 partir des courbes DTA
(Differential Thermal Analysis)) pour le refroidissement a 10 °C/min était de 1060 °C et
a 1035 °C pour le refroidissement plus rapide a 120 °C/min. Un mode¢le de précipitation
pour l’alliage AD730™ a ¢été proposé par A. Seret [9,26], qui permet de décrire les
distributions de taille de précipités y' lors des phénomenes de germination, évolution de

taille et agglomération.

A. Laurence [10] a observé que la charge mécanique lors des essais de fluage a 700
°C et 800 °C (i.e. la présence des dislocations) accélere la cinétique de croissance des
précipités y' pour I’alliage René 65. En revanche, A. Seret [9,27] dans I’étudé sur 1’effet
des dislocations sur la croissance des précipités pour I’alliage AD730™ n’a pas observé
des différences de taille de précipités y' entre 1’échantillon simplement vieilli (900 °C, 30

min) et I’échantillon comprimé a 10% a froid avant le vieillissement a 900 °C.

20



CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y'

2.2.1.2 Cinétique de précipitation dans les superalliages base Ni

En ce qui concerne la cinétique de précipitation isotherme, Rafiei et al. [6] ont pu
déterminer la cinétique de précipitation de la phase y" pour le superalliage Inconel 718
sur la base du modele JIMAK modifié (équation 2.3) [28,29]. Des traitements thermiques
a 700 °C, 740 °C et 780 °C ont été mis en ceuvre, pour des durées d'isotherme allant
jusqu'a 24h. Des mesures de dureté pendant le vieillissement (Figure 2-3a) et des
analyses DTA lors du chauffage ont été utilisées pour estimer la fraction transformée X
(Figure 2-3b) et puis établir les parametres pour la cinétique de précipitation. Les auteurs
déterminent X dans une approche indirecte, a partir de la mesure de l'effet de la
précipitation y" sur la dureté. Il est possible voir que la cinétique de précipitation est plus

rapide a plus haute température.

X=1-exp(—(kt)"™)

(2.3)
k = koexp(—Q/RT)

Le coefficient d'Avrami n et 1'énergie d'activation Q ont été calculés pour I’alliage
Inconel 718 a 0,64 et 203,2 kJ/mol respectivement. La valeur de I'énergie d'activation
obtenue est treés proche de 1'énergie d'activation associée a la diffusion de 1’élément Nb
dans la matrice (Q = 202,6 kJ/mol) [30], ce qui suggere que la cinétique de précipitation

de la phase y" est contrdlée par la diffusion du Nb dans la matrice.
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Figure 2-3 : a) Evolution de la dureté et b) de la fraction transformée X en fonction du temps de
vieillissement a différentes températures. Images adaptées de [6].

D'autres travaux se sont concentrés sur les simulations en champ moyen dans le but
de décrire la cinétique de précipitation (i.e. germination, croissance et mirissement) des
populations multimodales observées dans les superalliages base de nickel comme
I’alliage RR1000 [31], IN738LC [32], Inconel 718 [33], Inconel 625 [34], en s'appuyant

sur des modeles de précipitation encore plus génériques [35,36].
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2.2.1.3 Influence de la vitesse de refroidissement sur la taille et la morphologie des
preécipités y'

Il est connu que, pour des refroidissements lents, la sursaturation de la matrice en
¢léments y'-géne sera faible et par conséquent la densit¢ de germes et le nombre de
précipités par unité de volume seront faibles. D'autre part, un refroidissement lent permet
une diffusivité plus élevée, ce qui favorise la croissance des précipités germés. Un
refroidissement plus lent méne donc a des précipités moins nombreux et plus gros
[10,37,38]. Inversement, une microstructure avec une forte densité de précipités de plus
petite taille devrait étre observée pour une vitesse de refroidissement rapide. Les
micrographies de la Figure 2-4 illustrent ces aspects de morphologie, de taille et de
densité de précipités en fonction de la vitesse de refroidissement. L'évolution du diametre
moyen des précipités cfyr en fonction de la vitesse de refroidissement controlée T, pour

I’alliage René 65 a été établie par A. Laurence [ 10], apres une mise en solution sub-solvus
ou super-solvus (Figure 2-4), et décrite phénoménologiquement au moyen de I’équation

2.419]:

d, = a(l,)" (2.4)

ou a et B sont des parametres a ajuster en fonction de la température de mise en
solution. A partir de la Figure 2-4 on voit que la taille des précipités est trés similaire
pour des vitesses de refroidissement tres €levées (11650 °C/min, correspondant a une
trempe a I’eau). Plus la vitesse diminue, plus les différences de taille entre les états

initiaux sub-solvus ou super-solvus s’accentuent.
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Figure 2-4 : a) Evolution du diamétre moyen des précipités y' en fonction de la vitesse de
refroidissement pour l'alliage René 65, aprés mise en solution sub-solvus (courbe bleue) et super-
solvus (courbe rouge). b) Micrographies qui montrent la morphologie des précipités y' en
fonction de la vitesse de refroidissement a partir d'un traitement sub-solvus a 1080 °C pendant
4h. Image tirée de [13].

La morphologie des précipités y', en particulier les y;;, évoluent selon la vitesse de
refroidissement et selon leur taille. La Figure 2-5 présente des résultats expérimentaux
tirés de la thése de Malik Durand [15] qui montrent la morphologie des précipités
secondaires dans 1’alliage AD730™ pour deux vitesses de refroidissement, donc deux
tailles moyennes différentes. Les précipités y;; de l'image A (T = 100 °C/min) ont une
taille moyenne de 95 nm et morphologie presque sphérique. En revanche, une taille
moyenne de 250 nm et morphologie assez irréguliére des précipités y;; sont observés pour
I'échantillon refroidi a une vitesse plus lente (7 = 10 °C/min). Une densité de précipités

plus importante est remarquée dans I'échantillon refroidi a une vitesse plus ¢levée (image
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A, T =100 °C/min), comme attendue. Les précipités y;;; sont qualitativement visibles sur

les deux microstructures, mais pas assez grands pour la quantification (taille <5 nm).

Température
L

Solvus ¥’ (= 1105 °C)

1080 °C

100 °C/min 10 °C/min

Figure 2-5 : L'effet de la vitesse de refroidissement sur la taille et la morphologie des précipités
y[; dans I’alliage I’ AD730™. Figure adaptée de [15].

Grosdidier et al. [39] ont analysé la transition de la morphologie des précipités 7',
allant des formes les plus simples aux plus complexes, comme illustré par la Figure 2-6.
Cette évolution résulte d’une balance entre les énergies interfaciale et élastique. L’énergie
interfaciale vise a promouvoir les formes compactes et isotropes car elle est
proportionnelle a 1’aire d’interface y/y'. Il est connu que pour les précipités y' cohérents,
la composante de distorsion ¢élastique liée au désaccord de paramétre de mailles a
l'interface y/y' — ou lattice misfit - doit étre prise en compte dans le bilan énergétique.
L’énergie ¢lastique, qui résulte de la différence de paramétre de maille entre le précipité
et la matrice, est anisotrope et augmente avec la taille du précipité. Ainsi, diminuer la
vitesse de refroidissement mene a des précipités plus gros et de morphologie de plus en

plus irréguliere [39].
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Figure 2-6 : Représentation schématique des morphologies rencontrées lors de la croissance
d’un précipité y' initialement cohérent a une faible densité de germes (i.e. les précipités évoluent
indépendamment les uns des autres). Figure tirée de [39].

Lors de la germination, la contribution de I’énergie de surface est importante et
I’énergie élastique est faible du fait de la petite taille des précipités [40]; la morphologie
sphérique minimise de 1’énergie totale. Lors de la croissance des précipités, I’énergie de
distorsion ¢€lastique augmente par rapport a I’énergie d’interface, ainsi le systéme adopte
une morphologie cubique délimitée par des plans {001} qui minimise I’énergie élastique

[39,41].

Lorsque la taille du précipité augmente et atteint une valeur critique, il adopte ensuite
une morphologie d’octocube, par division en huit petits cubes, qui a été observée par
exemple par Yeom et al. [42] ou Seret [9]. Cette évolution est possible, bien qu’elle
augmente considérablement d’interface y/y' car I’énergie élastique d’un octocube est
inférieure a celle d’un cube de méme volume. Les transitions de morphologie sphérique
— cubique — octocubique sont trés rapides car la croissance est contrdlée par des
réactions d’interface, ou la diffusion est ¢levée [39]. Lorsque la croissance se poursuit,
des morphologies octodendritiques apparaissent. Le premier stage de sa formation se
produit lors d’une forte sursaturation de la matrice y associé a une interface y/y' qui est
encore cohérente. Selon Grosdidier et al. [39], bien que le mécanisme de croissance aura
tendance a pousser les huit branches dans les directions <111>, les bras de dendrite
présentent des marches le long des plans {001} pour accommoder également la contrainte

¢lastique [9]. En poursuivant le vieillissement, les huit branches des précipités
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octodendritiques deviennent plus grossieres et réduisent la surface d’interaction y/y', ce

qui conduit a la des morphologies dendritiques (dessin le plus a droite de la Figure 2-6).

Lorsque les précipités grossissent non seulement ils changent de morphologie mais
¢galement ils perdent leur cohérence par la formation de dislocations interfaciales (qui
permettent de réduire [’énergie ¢élastique mais induisent progressivement une
désorientation avec la matrice et donc une perte de cohérence). Si les précipités sont
incohérents, la contribution €lastique diminue en raison de 1'accommodation plastique qui

se produit autour des précipités.

Les évolutions de morphologie produites par la réduction de 1’énergie élastique
dépendent de la taille des précipités y' mais également de leur fraction volumique, ou plus
précisément de la distance entre précipités. Lorsque la densité de germes est faible, les
précipités évoluent indépendamment les uns des autres, suivant la séquence
morphologique décrite ci-dessus, illustrée dans la Figure 2-6. En revanche, si la fraction
des germes est élevée, la croissance des précipités va étre influencée par celle des voisins
et leur morphologie suivra une séquence différente, comme illustrée par la Figure 2-7.
Yeom et al. [42] considérent que les huit cubes dans les précipités octocubiques (Figure
2-7¢) sont réorganisés par la formation de doublets de plaquettes (Figure 2-7d). Lorsque
la distance entre précipités est petite, une superposition des champs de déformation des
précipités se produit et donne comme résultat un champ de déformation anisotrope
(contrairement le champ isotrope d’un seul précipité). Le champ anisotrope conduit a la
formation de morphologies en plaquettes que cubiques, et ces plaquettes présentent deux

grandes faces {100} afin de minimiser I’énergie de distorsion ¢élastique.
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Figure 2-7 : Micrographies MEB qui montrent les différentes morphologies des précipités en
cas d’un grand nombre de germes cohérents dans 1’alliage binaire Ni-%8wt.Al. Observations
réalisées aprés traitements a 1020 °C a différents temps de maintien, suivant une mise en
solution de deux heures a 1200 °C (Tsolvus = 1050 °C). Images tirées de [42].

2.2.1.4 Evolutions de morphologie en conditions isothermes

L'effet d’un vieillissement isotherme sur les évolutions morphologiques de la phase
' a été analysé en détail par Xu et a. [43] sur un superalliage Ni-Co. A partir d'une
morphologie irrégulieére (obtenue par refroidissement lent a 5 °C/min), des vieillissements
a 900 °C et 1100 °C ont ¢été appliqués pendant différents temps. Il a été observé les
précipités y' évoluent vers une morphologie stable, soit sphérique, soit cubique, selon la
température du traitement thermique appliquée (Figure 2-8). Des valeurs de misfit de

0,36% et 0,14% ont été mesurés pour les échantillons vieillis 2 900 °C | 2500h (Figure
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2-8¢c) et a 1100 °C | 200h, respectivement. Les auteurs considérent que 1’énergie
d’interface reste constante en fonction de la température et 1’énergie de distorsion
¢lastique diminue une fois que la température augmente [11] . Pour une température
¢levée (1100 °C), la phase y' adopte une forme sphérique afin de réduire I'énergie
d'interface (prédominante a cette température). Cependant, a basse température (900 °C),
la forme cubique est adoptée afin de diminuer I'énergie de distorsion élastique. En ce qui
concerne la fraction volumique de phase y' dans cette étude, qui représente en effet les
fractions surfaciques mesurées de phase y', ils ont constaté¢ au cours du temps une
diminution de la fraction, suivie par une augmentation. La fraction volumique des
précipités a 1100 °C était initialement de 52% (Figure 2-8d), elle passe a 11,5% apres 15
min (Figure 2-8e), puis remonte a 15,4% apres 48h de vieillissement (Figure 2-8f). A
900 °C, la fraction volumétrique de 44,8% apres 4h (Figure 2-8a) et 64,0% apres 2500h
(Figure 2-8¢). Les auteurs associent la chute de la fraction y', & des temps courts de
vieillissement, au mécanisme de dissolution en raison d’une solubilité trés élevée a la
température ¢levée. En revanche, I’augmentation de la fraction y' a des temps de
vieillissement plus longs a été conduite par la minimisation de la surface totale du

précipité au fur et @ mesure du vieillissement [43].
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T =900 °C

(a)4h

(b)48 h (e) 15 min

(f) 48 h

Figure 2-8 : Micrographies MEB tirées de [43] qui illustrent I’évolution de la phase y' dans 1’alliage
Ni-Co pendant un traitement isotherme. Tous les échantillons ont été préalablement soumis & un
traitement super-solvus (1200 °C pendant 8h) suivi d’un refroidissement & 5 °C /min jusqu'a 850 °C,
afin d'obtenir une morphologie irréguli¢re. Les figures a- ¢) correspondent a des vieillissements a 900
°C et les figures d-f) a 1100 °C. Les temps de maintien étaient a) 4h, b) 48h, ¢) 2500h, d) Oh (i.e. la
microstructure avant vieillissement), e) 0,25h et f) 48h.

2.2.1.5 Preécipitation Inverse

Comme discuté dans la section précédente, la précipitation dans un alliage y-y'
consiste en la formation de précipités de phase y' dans une matrice y. La précipitation de
phase y a I'intérieur des précipités y' est également rapportée dans la littérature sous le
nom de précipitation inverse. La Figure 2-9 illustre la microstructure typique de la
précipitation inverse pour une nuance monogranulaire [44], ainsi que pour l'alliage René
65 polycristallin. Charpagne [8] a constaté que le chemin thermique appliqué dans tous

les cas ou la précipitation inverse a été observée débute par un traitement a température
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T1 sub-solvus suivi d’un traitement de vieillissement a T2 inférieure a T1 ou suivi d’un
refroidissement lent aprés T1. Oblak et al. [45] expliquent que la sursaturation en
¢léments y-geénes dans les précipités ' est la force motrice pour la précipitation inverse.
Lors du premier traitement a la température T1 les éléments d’alliage se dissolvent pour
se rapprocher des fractions de phases y et y' d’équilibre thermodynamique. Pendant le
refroidissement lent aprés T1 ou le maintien a la température T2 < T1, une sursaturation
des ¢éléments y'-génes se produit dans la matrice ainsi qu’une sursaturation des ¢léments
y-genes dans les précipités, conformément aux évolutions de composition d’équilibre
prédites en fonction de le température par calculs ThermoCalc sur I’alliage René 65 [8].
Par conséquent, la réduction de la température favorise non seulement la précipitation de
la phase y' dans la matrice, mais aussi la formation de la phase y a I'intérieur des précipités.
Les précipités y' ont tendance a rejeter les €léments y-geénes et, de maniere analogue a la
précipitation y', plus la sursaturation est importante et la diffusion est petite, plus la force

motrice pour la précipitation inverse est élevée [46,47].

Vogel et al. [48] ont observé qu’une forte densité de particules y nanométriques est
présente dans les précipites y' primaires dans ’alliage 86.1Ni-8.5A1-5.4Ti. Cependant ce
qui est le plus souvent observé est la présence d'une phase CFC riche en chrome au sein
des gros précipités y' primaires [47,49,50], y compris pour ’alliage René 65 [10]. La
phase identifiée par Cadel et al. [47] a I’intérieur des y' primaires contenait plus de Cr et
moins de Mo que la phase y. Katnagallu et al. [S1] et Lilensten et al.[52] ont a leur tour
observé des concentrations plus élevées d'éléments tels que Cr, Co et Fe dans la phase y
présente au sein des y' primaires par rapport a la matrice y. L'analyse par tomographie a
sonde atomique a révélé des ségrégations sur les dislocations des mémes €léments trouvés
en forte concentration dans la phase métastable [51]. Ces auteurs considérent que la phase
en question, qu’ils appellent y-like du fait de la différence de composition chimique, est
une version métastable de la phase y, formée lors du refroidissement lent (sursaturation
des ¢léments y-géne comme force motrice) et dont la cinétique de croissance est accélérée
par la présence de dislocations a l'intérieur des gros précipités y'. Par ailleurs Flageolet et
al. [50] ont observé via des analyses MET que les particules y présentes a l'intérieur des
précipités y' primaires peuvent agir comme sources de dislocations lors de la déformation

a chaud.
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Figure 2-9 : a) Microstructure de 1’alliage RRHT1 aprés un traitement de vieillissement de 16
heures a 850 °C (matrice y en gris claire et précipités y' en gris foncé). Des particules y a l'intérieur
des précipités y' sont indiquées par des fléches jaunes. Image tirée de [44]. b) Micrographies dont
la précipitation inverse est observée a I’intérieur d’un précipité y' primaire de 1'alliage René 65
apres refroidissements lents (< 20 °C/min) a partir de 1050°C.

La Figure 2-10 illustre le résultat de la précipitation inverse au sein des précipités y';
de I’alliage RRHT1 [44] ainsi qu’une micrographie de 1’alliage René 65 aprés un
refroidissement lent (4 °C/min) a partir de 1050 °C. Charpagne et al. [8,53] ont proposé
la précipitation inverse comme étant le mécanisme responsable a I’origine de la
recristallisation en hétéroépitaxie. Tout comme la précipitation de phase y' dans la matrice
v, la précipitation inverse, de phase y dans un précipité y', assure la cohérence des deux
réseaux cristallographiques. La précipitation inverse ne produit pas seulement des

particules de phase y (ou de phase y-like CFC) a I’intérieur des précipité y' mais également
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a leur surface, initiant la formation d’une couche continue (« y-like shell » sur la Figure

2-10) dont la croissance donnera le grain recristallisé¢ en hétéroépitaxie.

. Dislocations

like shell

(d)

Figure 2-10 : a-c) Schéma illustrant la croissance accélérée de la phase « y-like » métastable par
la présence de dislocations a I’intérieur des précipités y' primaires et a I’interface y-y'. b) Le point
de croisement de plusieurs dislocations constitue un site préférentiel pour la germination de la
phase y-like, du fait de la diffusion des éléments y-génes plus rapide sur les dislocations. ¢) Au
cours d’un refroidissement lent, la phase métastable y-like continue de croitre par apport des
¢éléments tels que Cr, Co et Fe le long des dislocations. Image adaptée de [51]. d) Micrographies
MEB-In Lens et MEB-SE d’un échantillon d’alliage René 65 refroidi a 4 °C/min a partir de 1050
°C, qui illustrent la phase « y-like » autour des précipités y' primaires.

2.2.2 Dissolution

Lorsque la température augmente et approche de la température de solvus, la fraction
volumique de phase y' a I’équilibre diminue progressivement (Figure 2-11) obtenue par
calculs ThermoCalc) [54]. Selon ces calculs ThermoCalc, la température de solvus de la

phase y'-serait de 1093 °C pour 1’alliage René 65.
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Figure 2-11 : Fraction volumique de phase y' a 1’équilibre thermodynamique dans les alliages
René 65 et AD730™, en fonction de la température. Calculs réalisés par Safran avec le logiciel
ThermoCalc et la base TCNI9.

Grosdidier et al. [39,55] ont observé que la dissolution de la phase y' dans un alliage
a forte fraction volumique (70%) de précipités cuboidaux cohérents se fait par une
sélection des précipités qui seront d’abord dissous et non par un amincissement continu
de chaque précipité d’une méme population y'. Dans une microstructure, il y avait
certaines zones ou les précipités s'étaient déja dissous ou étaient en train de se dissoudre,
tandis que dans d'autres régions, il y avait des précipités stables alignés le long de la
direction <001> (Figure 2-12a). Aprés une analyse MET des précipités cubiques alignés,
il a été constaté qu'il n'y avait aucun signe de dislocations a l'interface y/y', c'est-a-dire
que ces précipités présentaient une forte cohérence avec la matrice. Selon Grosdidier et
al., le mécanisme de dissolution des précipités y' est fortement influencée par les
distorsions élastiques locales, et le critére de sélection des précipités qui seront d’abord
dissous est déterminé par les différences au niveau de désaccord de paramétres de mailles
(misfit en anglais). Il semblerait que plus la cohérence des précipités est élevée, plus ces
précipités seront résistants a la dissolution [39]. Cet effet de dissolution inhomogene
décrit par Grosdidier et al. en 1994 dans les alliages AM1 et CMSX2 a été par la suite
observé par d'autres auteurs dans les alliages Udimet® 720 [56] et MC2 [57] . En
revanche, lorsque la cohérence a été perdue, par exemple par un réseau de dislocations
interfaciale, le processus de dissolution est beaucoup plus continu et uniforme [55]. Dans
ce cas les précipités incohérents sont beaucoup plus sphériques et leur dissolution résulte
de mécanismes qui minimisent 1’énergie interfaciale, contr6lés par la diffusion locale et

la taille de chacun des précipités (Figure 2-12b).
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(2)

(b)

Figure 2-12 : a) Micrographies apres traitement thermique a vitesse de chauffage de 0,16 °C/s
jusqu'a 1255 °C, suivi d'un traitement isotherme de 80 min toujours a 1255 °C et interrompu par
une trempe a 'hélium. Les fléches A représentent des régions en cours de dissolution et les zones
B pointent vers les précipités cubiques stables alignés sur la direction <001>. Image adaptée de
[39]. b) Micrographies obtenues aprés compression a 1220 °C, vitesse de déformation de 1,3 x
10~* s~ et niveau de déformation jusqu'a 3% de I’alliage CMSX2. Images adaptées de [55].

Les différentes populations de précipités y' (i.e. ¥';, ¥' ;1 et ¥'y) se dissolvent
progressivement lorsque la température augmente. Masoumi et al. [58] ont identifié par
analyse thermique différentielle (DTA) les pics de dissolution des différentes classes de
précipités pour l'alliage AD730™ en fonction de la température (Figure 2-13). Le pic A
représente la dissolution des précipités y' tertiaires a 615 °C, le pic B celle des 7'
secondaires a environ 800 °C et le pic C la dissolution des y' primaires a environ 1107 °C.
Par conséquent, les températures de dissolution des précipités y' primaires, secondaires et

tertiaires de 1’alliage AD730™ ont par ailleurs été déterminées expérimentalementa 1110
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°C, 800 °C et 615 °C respectivement, pour une vitesse de chauffage de 1°C/s. La
température de dissolution des y' ultrafins et fins est inférieure a celle des précipités
primaires, plus grossiers et plus difficiles a dissoudre. Cette difficulté a dissoudre
s'exprime par I'augmentation de 1'énergie d'activation nécessaire pour que le mécanisme
se produise (de 204 kJ/mol a 273 kJ/mol). Ce résultat met en évidence le fort impact de
la taille des précipités y' sur le mécanisme et la cinétique de dissolution, également

observé par [59].
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Figure 2-13 : Courbe d'analyse thermique différentielle qui présente les pics de dissolution des
précipités y' tertiaires (pic A), secondaires (pic B) et primaires (pic C) de 1’alliage AD730™,
Vitesse de chauffage a 1°C/s. Image tirée de [58].

L'évolution microstructurale pendant les traitements isothermes et non-isothermes
(i.e. l'effet des vitesses de chauffage et de refroidissement) dans les superalliages de Ni a
¢été largement étudiée a I'aide de moyens expérimentaux et de simulation [14,55,59-61].
Savoir quand, a quelle température et a quel moment, les précipités durcissants vont se
dissoudre est essentiel pour le contréle microstructural et de propriétés mécaniques des
superalliages de Ni. Les deux sous-sections suivantes présentent certaines études qui
portent sur la modélisation des cinétiques de dissolution dans des conditions isothermes

et non-isothermes pour cette classe de matériau.
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2.2.2.1 Modélisation de la cinétique de dissolution y' en conditions isothermes

Dans leur étude sur la cinétique de dissolution de la phase y' en conditions isothermes,
Masoumi et al. [58] ont également établi, sur la base du modele IMAK [24], une équation

décrivant 1'évolution de la fraction surfacique en fonction du temps :

foy = fotm*+ fiexp (;—f) 2.5)

Les termes t; et f; sont des constantes qui dépendent respectivement du temps et de
la température, ou f; correspond a la différence entre la fraction surfacique iniciale et la
fraction a I’équiblibre, et le terme f ;,,, représente la fraction surfacique de précipités '
a I’équilibre. L'équation 2.5 a été appliquée pour trois températures et comparée aux
fractions de phase y' obtenues expérimentalement (Figure 2-14a). Par la suite Huang et
al. [59], dans leur étude pour le superalliage de métallurgie de poudres FGH98 (Figure
2-14b), ont également utilis¢ 1'équation 2.5 pour décrire les cinétiques de dissolution
mesurées expérimentalement. Dans les deux cas, la cinétique de dissolution est trés rapide
des les premieres secondes de traitement thermique, puis ralentit et atteint un plateau
correspondant la fraction de phase y' a 1’équilibre thermodynamique a la température
considérée. En 90 sec, la fraction totale de phase y' initialement a 37% pour ’alliage
AD730™ (des précipités y';, ¥’y et ¥'11r) passe a 8% a T = 1080 °C, 5% a T = 1100 °C
et 3,3% a T =1110 °C. Pour l'alliage FGH98, qui avait initialement 43% de phase v', il
en reste une fraction d’environ 1% aprés 1 min a 1172 °C. Le Tableau 2-1 regroupe les

coefficients f; et t; de I'équation 2.5 obtenus expérimentalement par [58,59]
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Figure 2-14 : Fraction surfacique totale de précipites y' (i.e. Yy, Y'iy €t Y1) en fonction du temps
pour trois températures a) pour ’alliage AD730™ (Image tirée de [58]) et b) pour I’alliage FGH98
(Image tirée de [59]).

Tableau 2-1 : Coefficients f; et t; de 1'équation 2.5 obtenus expérimentalement pour les
alliages AD730™ et FGH98.

Température (°C) fi ty Référence / alliage
1080 31,16 0,69
1100 34,53 0,57 [58]/ AD730™
1110 35,92 0,54
1109 28,88 8,69
1140 35,98 8,83 [59]/ FGH98
1172 41,77 9,12
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Monajati et al. [56] ont étudi¢ I’évolution de la taille et fraction volumique des
précipités y'; a différents temps en isotherme et températures pour I’alliage Udimet
720Li. Une augmentation de la taille moyenne des précipités y’; accompagnée d'une
diminution de la fraction volumique a été observée lorsque le temps et la température
augmentent, jusqu’a la Ty, La température a eu un effet plus significatif que le temps
de maintien sur les évolutions, étant considérée comme le parameétre le plus efficace pour
la dissolution des précipités [56]. Ce résultat est attendu car c’est la température qui fixe
la fraction d’équilibre et donc la force motrice pour la transformation. Par ailleurs, dans
le cadre de la dissolution, une température plus haute conduit a une fraction d’équilibre

plus faible, et donc une force motrice plus élevée.

Une forte dépendance de la fraction volumique et de la distribution de taille initiales
des précipités y' sur la cinétique de dissolution a été observée par Wang et al. [61], & partir
de simulations de champs de phase 3D par le modele KKS (Kim-Kim-Suzuki) [62—-64]
sur un alliage Ni-Al. La distribution de taille uniforme (i.e. tous les précipités avec
exactement la méme taille) présente la cinétique de dissolution la plus rapide, en termes
d’évolution de la fraction volumique et de taille moyenne. La distribution bimodale en

revanche, mene a la cinétique la plus lente parmi toutes les distributions analysées.

2.2.2.2 Modélisation de la cinétique de dissolution de la phase y' en conditions non-

isothermes

Quelques études portent sur l'influence de la vitesse de chauffage sur la cinétique de
dissolution [65—68]. De maniére générale, ces études ont observé que les températures de
début de dissolution et de dissolution compléte des précipités y' augmentent avec la
vitesse de chauffage. Hormis la vitesse de chauffage, la taille initiale des précipités '
secondaires a également ét¢ identifiée comme un parametre important pour l'initiation de
la dissolution de la phase y' [65]. Plus la taille de précipités y';; est importante, plus le
début de la dissolution est retardé (i.e. observé a plus haute température). En conséquence
d’un chauffage a haute vitesse et hors équilibre, il est possible d'observer des précipités

qui persistent a des températures bien supérieures a Ty ys [60].

Un modele phénoménologique de dissolution qui prend en compte les chemins
thermiques de courte durée a haute température (i.e. les vitesses de chauffage et de

refroidissement) a été établi par Cormier et al. [57]. Une approximation du chemin
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thermique « chauffage + temps en isotherme + refroidissement » a été faite pour une
température Tp,, qui représente le T en isotherme, plus un temps tq,,, qui symbolise la
somme des temps de chauffage, de refroidissement et en isotherme (Figure 2-15). Pour

des traitements thermiques ou le temps de maintien a T, est suffisamment long (i.e.

|T;T:m| « 1) par rapport a la durée des rampes de chauffage et de refroidissement,
I'équation 2.6 est capable d’estimer avec précision le temps tegy, OU Ty, Ty t, Q €t R
sont, respectivement, les vitesses de chauffage et de refroidissement, le temps de maintien
en isotherme, 1’énergie d’activation et la constante des gaz parfaits (R = 8,314 J/K.mol).
Une fois que t,qy est connu, il est possible de déterminer la fraction surfacique des
précipités y' en fonction du temps pour une température T donnée, en appliquant la
relation de I'équation 2.6 dans le terme t de 1I’équation 2.5. Le modele établi par Cormier
et al. [57] permet donc d’estimer la fraction de précipités y' pour diverses conditions non-

isothermes dans la plage de température ou la dissolution de phase y' se produit.
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Figure 2-15 : Equivalence entre un chemin traditionnel - composé d'une rampe de chauffage, d'un
régime a température constante et d'une rampe de refroidissement (figure de gauche) - par un
cycle thermique a une température T,,, et un temps total t,,.
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2.2.2.3 Dissolution de précipités y' accélérée par la présence de dislocations

La densit¢ de dislocations a un fort impact sur la cinétique de dissolution des
précipités y' dans les microstructures y-y'. Des essais de fluage a 1200 °C et 1250 °C sur
l'alliage CMSX-4 ont été réalisés avant les essais de dissolution. Giraud et al. [69] ont vu

que plus le niveau de déformation plastique augmente, plus la cinétique de dissolution '
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est importante. Une cinétique de dissolution 5 fois plus rapide pour des échantillons
extrudés a été observé par Semiatin et al. [70] dans 1’alliage LSHR, en comparaison a une
microstructure a gros grains (~15 um) et gros précipités y' (~2 um)) (Figure 2-16). Les
auteurs attribuent cette cinétique de dissolution accélérée a I’effet de la densité¢ de
dislocations restante de I’opération d’extrusion, via le mécanisme de pipe diffusion. La
taille initiale de précipités y' plus petite (1.6 um) dans I’échantillon extrudé pourrait aussi

contribuer a la cinétique de dissolution plus rapide.
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Figure 2-16 : Fraction de la phase y' en fonction du temps pour l'alliage LSHR. Le terme
« SSHTPC » correspond a deux traitements thermiques, super-solvus et sub-solvus, qui ont
produit une microstructure de grains grossiers (~ 15 um) et précipités intragranulaires de ~ 2
pum de diametre moyen. Le terme « ARAE » vient de 1’expression As-Recieved As-Extruded en
anglais, et correspond au matériau déformé. Les températures « 1450 k » et « 1477 K » (i.e.
1177 °C et 1204 °C) correspondent aux températures super-solvus appliqués lors du traitement
de dissolution. Le diamétre initial des précipités y' dans 1’échantillon « ARAE » (i.e. avant les
essais de dissolution) est de 1.6 um.

2.2.3 Evolutions des précipités aprés vieillissement de longue durée

Une configuration de précipités fins dispersés dans la matrice n’est pas a I’équilibre
thermodynamique car une grande énergie interfaciale y est associée. Le matériau, en
retour, cherchera a minimiser cette énergie au cours du vieillissement. Les deux
mécanismes principaux responsables de la réduction I'énergie interfaciale sont le
mirissement d’Ostwald (Ostwald ripening en anglais) et ’agglomération des précipités
(coalescence en anglais). Ces deux mécanismes conduisent a une diminution de la densité
des précipités (ou nombre par unité de volume) au cours du vieillissement sans

modification de la fraction volumique totale, et partage la méme force motrice qui est la
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minimisation de I'énergie libre l'interfaciale [58,71]. A I’échelle macroscopique,
I’ensemble des évolutions des précipités 7' lors d’un vieillissement, surtout
I’augmentation de la taille, sont responsables d’une perte de propriétés mécaniques apres
longs temps de vieillissement [72,73]. La Figure 2-17 illustre 1’effet de la température et
du temps de vieillissement, qui impactent directement la taille des précipités y', sur les
propriétés en traction. Une légére augmentation du diamétre moyen d des précipités y';;
a conduit a une diminution de la résistance a la rupture (Figure 2-17a). Un abattement
des propriétés mécaniques est ¢galement observé lorsque le temps de vieillissement
augmente (Figure 2-17b). Plusieurs études sur le controle de la température et du temps
de vieillissement ont été conduits [74—78] car la maitrise de ces parametres est cruciale
pour éviter le survieillissement des précipités ainsi que pour obtenir des précipités de

taille et de fraction volumique optimales.
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Figure 2-17 : Effet de la a) température et du b) temps de vieillissement sur les propriétés en
traction a 700 °C pour l'alliage AD730™. Image adapté de [72,73]. Les vieillissements de la
figure b) ont a été faits a 730 °C et 760 °C a différents temps de vieillissement suivis par un
refroidissement a ’air.

Le mirissement des particules de seconde phase, également connue sous le nom de
murissement d'Ostwald, est un mécanisme controlé¢ par diffusion et responsable de
I’évolution de la distribution de taille de précipités apres traitements isothermes de longue
durée a une température donnée. Le processus s'observe par le grossissement des plus
grands précipités au détriment des plus petits. Il résulte de I’effet Gibbs-Thomson [79],
c’est-a-dire de la diffusion des ¢léments y'-geénes, des régions a forte courbure interfaciale
(précipités de petite taille) vers les régions a faible courbure interfaciale (précipités de
grande taille) [71,79]. La taille des précipités plus gros augmente au prix de la disparition

des petits précipités qui ont un cot interfacial plus €élevé. Par conséquent, lorsque le
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matériau est exposé a haute température pour de longues durées de vieillissement, le
systeme évolue vers des états ou 1'énergie d'interface est de plus en plus faible, ce qui
produira une microstructure avec de moins en moins de précipités mais de taille
croissante. Pour distinguer les précipités qui vont croitre de ceux qui vont rétrécir jusqu’a
dissolution compléte, un critére de rayon critique R, peut étre établi (Figure 2-18) [80].
Les précipités qui ont R > R, vont croitre au détriment des précipités qui possédent un

rayon R <R_[71,80,81].

CROISSANCE

DISSOLUTION

Concentration

R>Rg¢

O
=

distance

Co

Figure 2-18 : Relation entre la taille de précipités (i.e. courbature interfaciale) et les évolutions
de dissolution (R < R_) et croissance (R > R.) selon I’effet Gibbs-Thomson. Les termes R, C, et
Cp correspondent au rayon critique, la concentration loin du précipité et la concentration des

¢éléments y'-genes. Image tirée de [10].

Le mécanisme d’agglomération peut aussi étre observé apres de longues durées de
vieillissement, il méne également a une réduction de I'énergie interfaciale [40,82,83]. 1l
consiste en un regroupement de deux précipités ou plus en un seul agglomérat de plus
grande taille plus grossier. Il se produit a condition que les précipités soient suffisamment
proches les uns des autres et que leur croissance réduise la distance qui les sépare
initialement, comme illustré par la Figure 2-19 Seret et al. [26] ont proposé un mod¢le
d’évolution de la distribution de tailles de précipités qui prend en compte ce phénomene
d’agglomération. L'agglomération, comme le mirissement d'Ostwald, est un mécanisme
diffusionnel produit par un processus de « necking », avec la formation d’un cou ou
allongement d’un précipité vers I’autre. Mao et al.[83] apreés leurs simulations sur le
mécanisme d'agglomération sur une alliage Ni(Al, Cr) ont constaté que le cou entre les
précipités adjacents, qui se produit en grand nombre dans les étapes initiales de

vieillissement (1 min a 550 °C), résulte de I’interaction des champs de diffusion lorsque
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deux précipités y' adjacents interagissent. Un chevauchement des champs de diffusion
peut étre observé lorsque les profils de concentration observés aux interfaces sont des
profils hors-équilibre, i.e. 1'énergie libre interfaciale y/y' est supérieure a celle des
précipités y' totalement équilibrés. La formation d’un cou vise a réduire 1'énergie de la

région de chevauchement des champs de diffusion.

0
©

Figure 2-19 : Micrographies illustrant le mécanisme de coalescence sur les superalliages
AD730™ et René 65. a) Echantillon aprés vieillissement pendant 429h & 750 °C, alliage
AD730™, Image tirée de [82]. b) microstructure apres traitement thermique a 1080 °C pendant
15 min, alliage AD730™., Image tirée de [58]. c) Micrographie de I’alliage René 65 apres 4h de
traitement thermique a 1090 °C.

Certains travaux ont observé les mécanismes de murissement et d'agglomération
apparaissent de fagon concomitante au cours du vieillissement [82] et qu’ils se produisent
aussi pendant le processus de dissolution, avant la dissolution compléte des précipités

[58]. Enfin, le mécanisme d'agglomération apparait comme le mécanisme prédominant

45



CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y'

lors du vieillissement de l'alliage AD730™, observé par Masoumi et al. [58] apres

vieillissements de 1080 °C a 1110 °C.

2.2.3.1 Modélisation de la cinétique de miirissement de la phase y'

Le mécanisme de marissement a ét¢ décrit qualitativement en 1901 par W. Ostwald.
Cependant, la plus grande avancée dans la théorie a été faite par Lifshitz, Slyozov et
Wagner (LSW) en 1961, lorsque ces auteurs ont pu établir un modele qui décrit
quantitativement la cinétique de coalescence des précipités. Le modele met en relation le

rayon moyen d'une population de précipités r avec le temps de vieillissement ¢:

7 -7y =kt 2.7)

7, correspond au rayon moyen initial des particules de seconde phase et le paramétre
k traduit la cinétique de mirissement. Le paramétre k dépend de I'énergie a l'interface y/y'
et du désaccord des parametres de maille entre les deux phases, en plus de la température
de vieillissement [17]. Le modele LSW est largement employé, sous sa forme classique
ou des formes adaptées, pour décrire 1'évolution des précipités dans différents alliages
[78,84,85]. Masoumi et al. [58] introduit I’idée selon laquelle la variable k dans 1'équation
2.7 représente la somme de deux termes relatifs au mirissement d'Ostwald k; gy, et au

mécanisme d'agglomération kg :

k S kLSW + kagg (28)

Cette nouvelle interprétation de k suppose que les deux mécanismes induisent chacun
une évolution de la taille moyenne des précipités y' qui se décrit par une loi de méme type.
A partir de ces éléments, les auteurs ont pu définir une équation qui décrit 1'évolution de
la taille du précipité y' en fonction du temps pour 1'alliage AD730™, calibrée a partir de

données expérimentales pour une plage de températures de 1080 °C a 1110 °C :

s _3  1.53x107'k(f,) —273000 (2.9)
r o = T ex < RT )t

Ou T, f, et R représentent la température, la fraction volumique et la constante des

gaz parfaits (R = 8,314 J/K mol).
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Mrozowski et al.[82] ont constaté que la cinétique de mirissement augmentait
lorsqu'on introduisait un cycle de déformation (par des essais de fatigue) lors du
vieillissement de l'alliage AD730™ a 750 °C. Plus le niveau de déformation ou la vitesse
de déformation appliquée est élevée, plus la cinétique de mirissement est importante.
Selon Mrozowski et al., la déformation facilite la diffusion des ¢léments y'-genes, par
I’augmentation de la densité de lacunes et par la présence des dislocations qui peuvent
agir comme chemins de diffusion des ¢léments y'-génes. Récemment une étude conduite
par Chu et al. [77] a montr¢é le fort impact de 1'état de précipitation y' (i. e. taille moyenne
et densité de précipités) sur la cinétique de mirissement, pour un superalliage Co-Ni
vieillis a 900 °C. La microstructure avec précipitation y' fine et dense, formée lors d'un
refroidissement rapide a 240 °C/s post-mise en solution (courbe verte sur la Figure 2-20),
a montré une cinétique de coalescence plus rapide que la microstructure avec des
précipités y' grossiers et en faible densité, formés lors d'un refroidissement lent a 0,1°C/s
aprés mise en solution (courbe noire sur la Figure 2-20). Ce résultat est logique dans la
mesure ou la force motrice (liée a la réduction de I’énergie interfaciale) est nécessairement

plus élevée dans le cas ou les précipités sont plus fins.
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Figure 2-20 : Evolution du rayon moyen et de la fraction volumique des précipités y'-Co; (AL, W)
en fonction du temps de vieillissement d'un superalliage Co-Ni a 900 °C. La ligne FC (en noir)
correspond au refroidissement dans le four (0,1 °C/s), la ligne AC (en rouge) représente un
refroidissement a I’air (60 °C/s) et la ligne WC (en vert) a une trempe a 1’eau (240 °C/s). Images
tirées de [77].

2.2.4 Interactions entre les précipités y' et une interface mobile

Contrairement aux mécanismes présentés ci-dessus qui se produisent de maniere
intragranulaires, cette section décrit les évolutions des précipités y' causées par
I’interaction avec une interface mobile. L’interface en mouvement peut étre un joint de
grains ou un front de recristallisation, avec laquelle les particules de seconde phase
interagissent et cette interaction impacte fortement la microstructure et 1’état de
précipitation.
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Dans un agrégat polycristallin, le joint de grains est défini comme un défaut
bidimensionnel constituant D’interface entre des cristaux d'orientation cristalline
différente. Cette interface peut se déplacer sous l'effet des forces capillaires qui vise a
minimiser 1'énergie interfaciale du systéme, évolution appelée de croissance des grains
(Grain Growth, GG en anglais). La section suivante parlera spécifiquement de
l'interaction entre la croissance de grains et les précipités y', mécanisme dénommé ancrage
Smith-Zener. Dans un matériau écroui, donc avec une énergie stockée élevée du fait de
la présence de défauts (principalement des dislocations,) plusieurs mécanismes
thermiquement activés peuvent se mettre en place pour consommer 1’énergie stockée et
que le matériau retourne a un état de plus faible énergie. La restauration est le phénomeéne
par lequel les dislocations peuvent s’annihiler et s’arranger pour former des sous-
structures ou parois de dislocations intergranulaires, voire méme des germes de
recristallisation [86]. La recristallisation quant a elle se traduit par la formation de

nouveaux grains qui remplacent la matrice écrouie.

La recristallisation peut se produire en régime statique (c'est-a-dire au cours d’un
traitement thermique appliqué a un matériau préalablement déformé), en régime
dynamique (i.e. pendant la déformation a chaud) ou en régime post-dynamique (i.e. juste
apres la déformation a chaud). La recristallisation peut par ailleurs étre un processus
discontinu (formation de germes puis croissance par migration de I’interface délimitant
la partie recristallisée et la partie écrouie, ou front de recristallisation) ou un processus
continu (par restauration poussée, les cellules de restauration se transformant
progressivement en grains recristallisés a mesure que leur désorientation augmente). Dans
les superalliages base nickel polycristallin, la recristallisation dynamique est le plus
souvent discontinue, avec un front de recristallisation bien défini. Le front de
recristallisation est donc l'interface entre un grain recristallisé et un grain écroui, la force
motrice pour sa migration est la consommation de I'énergie stockée. C’est son mouvement

vers les régions écrouies qui induit la croissance des grains recristallisés.

2.2.4.1 L’ancrage de Smith-Zener

Les précipités y' dans les microstructures y-y' ont un rdéle important pour contrdler la
taille de grains qui impacte directement les propriétés mécaniques. Le phénoméne est

connu sous le nom d’ancrage de Smith-Zener (Smith-Zener pinning en anglais) : les
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particules de seconde phase de rayon r et fraction volumique f sont capables de géner
puis bloquer les joints des grains. L.’ensemble des hypothéses considérées par Zener sont
exposées par Manohar et al. [87] et la Figure 2-21 présente le schéma de I’interaction
particule-joint de grains.

A

Direction du mouvement
de joint de grain

Y [ R
4,/1\ Pression motrice P Y
(Joint de grain) @ -

Pression d'épinglage P p
(Particule)

Figure 2-21 : Schéma de l'interaction d'une particule de seconde phase sphérique avec le joint
de grain. Image adaptée de [88].

Les pressions motrice P; et pression d’épinglage Pp s’expriment, en moyenne sur

toute la microstructure, comme suit :

2
P, _ (2.10)
R
3vf (2.11)
Pp=—
P 2r

Ou y représente I’énergie du joint de grains, R est la taille de grains moyenne, 7
représente le rayon moyen des particules qui interagissent avec le joint de grains et f est

leur fraction volumique.

La croissance de grains (due a la courbure des joint de grains, en I’absence d’énergie

stockée) est inhibée lorsque la pression motrice pour la croissance des grains est
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contrebalancée par la pression d'épinglage exercée par les particules sur les joints [87].

Une taille de grains limite est alors atteinte qui s’exprime [87,89,90] :
R =47/3f (2.12)

Certaines hypotheses ont été considérés par Smith et Zener pour I’établissement de

I’équation 2.12 [82] :

e Les grains et les particules sont sphériques ;

e Toutes les particules sont incohérentes, de méme taille et distribuées de
maniére aléatoire ;

e Les particules interagissent avec un seul joint de grain ;

e Considérée la tension interfaciale entre les grains (y de la Figure 2-21) mais pas
la tension entre les grains et les particules ;

e Une forme précise de I'interface particule-joint de grains n’a pas été prise en

compte.

La relation 2.12, dérivée du modéle original proposé par Smith-Zener en 1948, a

ensuite été généralisée sous la forme :

R=K— (2.13)

ou K et m sont des coefficients qui dépendent des hypotheses considérées ou des
variables d’ajustement du modele a des données expérimentales. En pratique,
I’identification de ces parametres a partir de données expérimentales permet de prendre
en compte des effets qui ne sont pas considérés dans les hypothéses de base du modeéle,
par exemple la nature de ’interface, la forme, la distribution spatiale des particules ou
encore des effets liés un rapport de taille élevé entre les particules et les grains ou une

fraction volumique de seconde phase ¢levée [86].

Il est a noter que le modele de Smith-Zener ne s’applique que si le matériau n’a pas
d’énergie stockée, la pression motrice considérée dans I’équation 2.10 étant simplement
celle associée a la courbure moyenne des joints de grains. En régime de recristallisation,
pilotée par la consommation d’énergie stockée, la force motrice du front de
recristallisation (Pg ) est supérieure a la force motrice de la croissance des grains par

capillarité (P; ) et la pression d’épinglage (Pp) de particules de seconde phase [91,92].
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Agnoli [93] a estimé les ordres de grandeurs de P; ,, P . et Pp, pour de I’alliage Inconel
718 (Figure 2-22). Par conséquent, pendant le processus de recristallisation ou le niveau
d’énergie stockée est non nul, les particules y' ne peuvent pas toujours freiner le

mouvement du front de recristallisation.

Pressure [kPa]

Pinning [Eq.(1.5), r=0.3 pym, {=3.6%) -120
Capillarity [Eq.(2.15), 2R=6 ym]| 50
Stored energy [Eq.(2.16), AGAM>0.5°/1.3 um| >T70

Figure 2-22 : Valeurs en ordre de grandeur des pressions motrices du front de recristallisation
(Pg ¢ / stored energy), de la croissance des grains par capillarité (P; . / capilarity) et la pression
d’épinglage (Pp / pinning).Valeurs obtenues des échantillons avec taille de grains (~ 10 um) et
de la phase 6 (~ 0.5 um) similaires mais des valeurs d’énergie stockée différentes (GOS de 0.9°
et 1.2°). Image tirée de [93].

Une des considérations initiales de Smith-Zener est que les particules soient
incohérentes, de morphologie sphérique et dispersées dans la matrice y de manicre
aléatoire. L’interaction d’une particule cohérente avec le joint de grain a été analysée par
Ashby et al. [94], montrant que les particules cohérentes sont deux fois plus efficaces que
les particules incohérentes de méme taille en génant le mouvement d’un joint de grains.
Ringer et al. [95] ont par ailleurs étudi¢ I’effet de la morphologie des précipités sur
I’ancrage de Smith-Zener et montré qu’un précipité cubique présente environ le double

de la force d’ancrage par rapport a un précipité sphérique de méme volume.

2.2.4.2 Changement de la cohérence et de la morphologie des précipités y'

Les particules de seconde phase peuvent présenter des évolutions de morphologie et
de cohérence avec la matrice en raison de leur interaction avec le joint de grain qui arrive
a leur contact. Un précipité cohérent devient nécessairement incohérent d'un c6té du joint.
En conséquence, sa morphologie change pour assurer 1’équilibre des tensions
interfaciales, en produisant une augmentation du rayon de courbure du coté cohérent
(Figure 2-23a). Un rayon de courbure plus grand favorise, par effet Gibbs-Thompson, la
croissance du précipité au détriment de ses voisins cohérents, sphériques et de plus petit
rayon de courbure plus petits. Ce mdrissement accéléré des précipités sur le joint

augmente, a son tour, la pression d'épinglage exercée par les particules [86,96].

52



CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y’

Si la pression motrice est suffisante (I’ancrage étant deux fois supérieur par rapport a
celui exercé par une particule incohérente), I’interface mobile peut franchir une particule
cohérente et cette dernicre devient alors incohérente pour le grain dans lequel elle a été

absorbée (Figure 2-23b) [96,97].
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Figure 2-23 : Schémas et illustrations des mécanismes par lesquels les précipités y’ peuvent
changer de morphologie et/ou d’orientation par interaction avec un joint de grain ou front de
recristallisation. a) Ancrage par des précipités y' cohérents (schéma inspirée par [86]).
Micrographies illustrant le mécanisme : a gauche une micrographie d’un alliage de Ni fabriqué
par métallurgie des poudres tirée de [96] ; a droite une micrographie de I’alliage René 65 de cette
étude. b) Perte de cohérence par franchissement.

2.2.4.3 Dissolution et re-précipitation de la phase y' aprés le passage d’un front de

recristallisation

Un autre mécanisme de franchissement des précipités par un joint en mouvement,
avec dissolution et re-précipitation des petits précipités, peut étre déclenché. La
dissolution des précipités de petite taille sur le front peut étre justifiée par 1’effet Gibbs-

Thomson. Une petite particule incohérente sera moins stable que celle cohérente car, par
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effet de Gibbs-Thomson, 1’énergie interfaciale et la solubilité¢ d’un précipité augmentent

une fois qu’il passe de cohérent a incohérent [86,98].

Dans les années 1980, des auteurs ont observé expérimentalement la dissolution de
petites particules cohérentes a proximité du joint de grain, notamment dans des
superalliages base nickel [96—100]. Porter et al. [98] dans leur étude sur I’influence de la
recristallisation sur la distribution des précipités y', ont observé deux variations du
mécanisme de dissolution puis re-précipitation de la phase y'. Pour des matériaux a faible
fraction volumique de précipités y', une solubilité¢ ¢€levée provoque une dissolution
compléte de la phase y' devant le joint mobile, suivie d'une re-précipitation continue a une
certaine distance a I’arrieére du front [97] (Figure 2-24a). En revanche, pour les matériaux
a forte fraction volumique de précipités y', la re-précipitation de la phase y' se produit de
manicre discontinue immédiatement derriére le front, formant des précipités de forme
allongée caractéristique [96] (Figure 2-24b). Selon Porter et al., la dissolution d’une
fraction élevée d'éléments y'-geénes implique que I’interface devient rapidement sursaturée
en solutés, et cette sursaturation est soulagée par la production de grosses particules v'
discontinues. De plus, la phase y' une fois reprécipitée, de fagon continue ou discontinue,

sera cohérente avec le nouveau grain auquel elle appartient [86,99,100].

Plus récemment, Vernier [101,102] a identifié a l'intérieur de grains recristallisés dans
des échantillons d’alliage AD730™ apres déformation et mise en solution a 1070 °C,
deux types de précipités appelés type C et type T, de morphologie rectangulaire sur les
micrographies (Figure 2-24c¢). Les précipités de type T sont proches d’une relation de
macle avec la matrice et les précipités de type C présentent une faible désorientation (de
quelques degrés) avec la matrice. Ces précipités se forment par dissolution et re-
précipitation sur le front de recristallisation dans le cas particulier ou le grain recristallisé
partage un axe <l11> avec le grain écroui qu’il consomme, c’est-a-dire lorsque le front
est un joint de torsion autour de la direction <I11>. Le processus de re-précipitation se
fait en favorisant alors une orientation du précipité qui minimise 1’énergie interfaciale
avec chacun des deux grains, recristallisé et écroui : interfaces de faible désorientation
avec les deux grains pour les précipités de type C ; faible désorientation et relation de
macle pour les précipités de type T. La morphologie « rectangulaire » correspond en
réalité a la section de cylindres plats délimités par des facettes étendues le long de plans

{111} [21,101], qui sont les plans de moindre énergie interfaciale. Il ne semble pas que
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I’énergie ¢lastique participe a la morphologie adoptée dans ce cas particulier, puisque
celle-ci favoriserait la morphologie classique, cubique délimitée par des facettes {100}

[42].
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Figure 2-24 : Schémas et illustrations des mécanismes de dissolution et re-précipitation de la
phase y' aprés le passage d’un front de recristallisation. a) Dissolution et re-précipitation continue.
Image adaptée de [97]. b) Dissolution et re-précipitation discontinue. Micrographie d’un
échantillon René 65 (état débouchure) traité thermiquement a 1090 °C pendant 4h puis
refroidissement contrdlé de 4°C/min montrant des précipités de morphologie typique de la
précipitation discontinue. Schémas (a, b) inspirées par [86]. c) Cartographiec EBSD de
désorientation par rapport la moyenne du grain sur I’alliage AD730™ et joints de macles tracés
en blanc ou la présence des précipités de type T et C sont observés. A droite une image BSE ou
les précipités type T sont signalés par des fleches vertes et de type C par des fléches noires [7].
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2.3 Evolutions dynamiques de la phase y'

On qualifie de dynamiques les évolutions microstructurales qui se produisent au cours
de la déformation a chaud. Les travaux sur les opérations de forgeage a chaud des
superalliages a base de Ni y-y' analysent principalement les phénomenes de
recristallisation et leur impact sur la taille des grains [14,21,27,51,53,101,103—108]. Tres
peu des travaux [27,101,102,109—112] sont orientés vers les évolutions des précipités '
pendant les opérations de forgeage, qui ont pourtant un grand impact sur la limite
d'¢lasticité et la mise en forme de ces alliages, en plus d'influencer les mécanismes et la
cinétique de recristallisation. Deux mécanismes majeurs d'évolution des précipités dans
le régime dynamique seront introduits dans cette section : la Transformation de Phase
Dynamique (Dynamic Phase Transformation — DPT en anglais) et la mise en radeaux

(rafting en anglais).

2.3.1 Transformation de phase en dynamique - DPT

Dans la mesure ou les phénomenes de DPT ont trés peu ét€ abordés dans la littérature
pour les alliages de nickel, les travaux sur d’autres familles d’alliage seront considérés
¢galement dans cette section. Des transformations de phase au cours des étapes de
déformation a chaud sont trés fréquentes dans les aciers [113,114], les alliages de titane
[115-117], d’aluminium [118—121], de magnésium [122], parmi d'autres. La température
et le niveau de déformation sont des parametres trés sensibles pour la DPT, la fraction de
phase formée dynamiquement augmentant avec l'augmentation chacun d'entre eux. La
vitesse de déformation [123] et la microstructure initiale [117] ont également un impact

sur la fraction et la morphologie de la phase formée dynamiquement ou des précipités.

Plusieurs travaux dans les alliages d’aluminium [118—121] portent sur la germination
de précipités en régime dynamique. Huang et al.[119] ont observé une microstructure
apres déformation avec la présence de précipités a I’intérieur des sub-grains, dont la taille
de précipités est associée au parametre Z de 1’équation Zener-Hollomon [124,125]. Pour
une faible valeur de Z (i.e. échantillon déformé a 450 °C et 0,01/s), des précipités AlzZr
de taille grossiére sont observés (Figure 2-25a), et inversement une population de
précipités fins (~ 10 nm) intragranulaires (Figure 2-25b) ont été constatés sur
I’échantillon dont les conditions de déformation correspondent a une grande valeur de Z

(i.e. déformé a 300 °C et 10/s). Les auteurs consideérent que la taille grossiere dans le
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cadre d’'un Z petit est associée a une certaine précipitation statique pendant le
préchauffage et lors de la stabilisation a la température de déformation relativement
¢levée (proche du solvus), que se traduit par une faible quantit¢ de solute pour la
précipitation dynamique (DPN). De plus, une faible vitesse de déformation permet la
croissance des précipités pendant la déformation. A une vitesse de déformation de 10 /s,
la DPN est renforcée en raison d’une densité de dislocations plus importante, mais

beaucoup moins de coalescence est observé car le temps de déformation est plus court.

(a) (b)

Figure 2-25 : Micrographies MET des échantillons apres déformation a) a 450 °C | 0,01 /s et b)
300 °C | 10 /s pour I’alliage d’aluminium 2026. Images adaptées de [119].

Pour les alliages de titane, une augmentation de la fraction de phase f a été observée
lors d’essais de compression a chaud a des températures bien inférieures a la température
de B-transus (Tg) : 765 °C - 900 °C pour l'alliage de Ti pur (Tg de 915 °C) et 720 °C - 955
°C pour l'alliage commercial Ti-6Al-4V (Tg de 1015 °C) [113,115,126,127]. Lorsque la
température de déformation augmente, tout en restant inférieure a Tp, la fraction
volumique de phase [} mesurée juste apres la déformation augmente, pouvant atteindre
55% a 900 °C pour l'alliage de Ti pur (Figure 2-26). En revanche, les échantillons non
déformés ont présenté aucune transformation de phase a — [ en fonction de la
température. Pour une température donnée, plus le niveau de déformation est €¢levé (de 0
a 0,7), plus la fraction volumique de la phase f formée dynamiquement est importante.
En outre, la plage optimale pour observer la DPT dans les alliages de titane a été signalée

comme étant comprise entre des vitesses de déformation de 1072571 et 1073571 [123].
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Parall¢lement a la germination de la phase 3, une coalescence dynamique de la phase o a

¢été observée, sensible principalement a la vitesse de déformation [123].

L'influence de la microstructure avant déformation sur la DPT a été analysée par Ji et
al. [117] dans un alliage Ti-6Al-4V, ou les échantillons qui avaient des gros grains de
phase a (GG) ont montré une transformation dynamique accélérée par rapport aux grains
a fins (GF). Un essai de compression a 900 °C et une déformation de 1,2 a permis de
transformer la microstructure en 100% de phase B pour I'échantillon a GG, tandis qu'une
fraction volumique résiduelle de phase o a été trouvée dans 1'échantillon GF, testé dans
les mémes conditions. Il convient toutefois de noter que certains articles étudiant les
évolutions dynamiques lors de la déformation a chaud des alliages de Ti n'ont pas

mentionné l'augmentation de la fraction B aprés déformation [128,129].
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Figure 2-26 : Evolution de la fraction de la phase beta en fonction de la température pour l'alliage
de Ti pur (grade 2) non déformé (courbe en rouge) et déformés en compression a € = 10725~ 1 et
e =0,8. Image adaptée de [115].

La précipitation dynamique, également appelée précipitation induite par la
déformation [114], est I'une des formes possibles de la DPT. Ce mécanisme a été signalé
dans le cas d'une déformation a haute température (> 800 °C) suivie d'une trempe a I'eau
apres des temps de maintien trés courts (1s ou 10s) [110,114] ou dans le cas ou un
traitement thermique a haute température est suivi d'une déformation a plus basse
température [109,122]. La microstructure caractéristique, observée dans les aciers, les
alliages de Ni ou de Mg, qui ont subi une précipitation dynamique, est une précipitation

intragranulaire dense et ultrafine de morphologie sphérique [109,110,114,122] et, pres
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des joints de grains (GB), soit une large zone GB avec des précipités grossiers (par
exemple, les précipités y" dans l'alliage Inconel 718 [110]) soit une zone GB beaucoup
plus fine mais présentant également des précipités grossiers (M g,,Al;, dans l'alliage Mg-
9%wt) [122]. Une observation commune a tous les travaux sur la précipitation dynamique
est que plus le niveau de déformation appliqué est élevé, plus la fraction de précipités
observés aprés déformation est importante. Dans le superalliage Inconel 718, la
déformation a chaud favorise la précipitation des phases y" et y' [109,110] et dans
certaines conditions la précipitation séquentielle des phases 7' et y" [109]. Une
précipitation intragranulaire ultrafine de particules y" de morphologie sphérique a été
obtenue pour des températures de déformation de 700 °C a 900 °C. En revanche, la

déformation a 600 °C a favorisé€ une fraction volumique ¢élevée de précipités y'.

La justification attribuée a la précipitation dynamique présentée dans tous les travaux
cités ci-dessus est liée a la densité des dislocations qui augmente avec le niveau de
déformation, et qui servent de sites préférentiels pour la germination des précipités
[119,130-132], en plus d'étre un chemin de diffusion plus rapide accélérant la croissance
des précipités [110,114,122]. Ces précédents travaux suggerent une influence de 1'étape
de déformation a chaud a la fois sur la cinétique de germination des particules de seconde

phase ainsi que sur leur croissance.

En ce qui concerne les évolutions microstructurales en conditions dynamiques et le
comportement mécanique des superalliages base Ni, une forme assez courante des courbes
de contrainte-déformation a été reporté par certains auteurs [133—135], caractérisée par
un pic de contrainte a des valeurs de déformation trés faibles, un adoucissement de
'écoulement et parfois un régime permanent de la contrainte (quelques exemples sur la
Figure 2-27). Guo et al. [123] ont listé les phénomenes pouvant conduire a 1’abaissement
de la contrainte d'écoulement dans les matériaux métalliques, parmi lesquelles la
restauration dynamique [136,137], [D’échauffement adiabatique [138,139], Ila
transformation dynamique [ 140—142], le murissement dynamique [109,143] et I'évolution
de la texture [144—146]. L’adoucissement est généralement attribué aux mécanismes de

restauration et de recristallisation dynamiques [133-135,147-150].
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Figure 2-27 : Courbes contrainte-déformation de superalliages base Ni : a) alliage Inconel 718
déformé a 5x1072s™1 & différentes températures (de 950 °C a 1075°C). Image tirée de [133]. b)
alliage Nimonic 115 déformé a 10~2s~1 a différentes températures (de 1050 °C a 1175°C). Image
tirée de [150].

2.3.2 Mise en radeaux de la phase '

La coalescence orientée des précipités y' induite par la déformation est un autre
mécanisme dynamique communément observé dans les superalliages a base de nickel
monogranulaires et connu sous le nom de mise en radeaux (rafting en anglais) [ 150—152].
La mise en radeaux est une coalescence directionnelle observée dans les microstructures
v/y' associée aux interactions entre les dislocations et le champ de distorsion élastique
autour des précipités y'. Ce mécanisme est largement observé dans les superalliages de
nickel monocristallins, lorsque le matériau est sollicité¢ en fluage, i.e. sous une charge
constante a haute température (T > 750 °C) [15]. Les parameétres qui impactent le
mécanisme sont les conditions de sollicitation externe (i.e. la valeur et la direction de
charge), la température ainsi que la valeur absolue et le signe de 1’écart de paramétres de
mailles [152,153]. La force motrice de la mise en radeaux provient de l'interaction des
contraintes liées au désaccord paramétrique, des contraintes externes et de celles induites
par les dislocations [151]. Pour un matériau qui présente un écart de parametres négatif

(c’est-a-dire avec un parametre de maille de la phase y’ inférieur a celui de la matrice )
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soumis un essai de fluage en traction, la superposition des contributions de la distorsion
¢lastique a 1’écart de paramétre et de la contrainte externe favorise le glissement des
dislocations vers les couloirs de matrice y et parois qui sont perpendiculaires a l'axe de
contrainte. La présence des dislocations dans ces régions conduit a une relaxation des
contraintes liées aux distorsions ¢lastiques de la maille et donc a une réduction de I'énergie
¢lastique. L'¢largissement des couloirs de matrice perpendiculaires et le rétrécissement de
ceux paralleles a I’axe de charge rend ce mécanisme plus efficace, ce qui produit la

coalescence directionnelle observée apres longs temps en fluage.

Kontis et al.[ 154] apres avoir observé des ségrégations de Cr et Co sur les dislocations
a Dinterface des précipités y', ont proposé un schéma qui décrit la mise en radeau via le
mécanisme de pipe diffusion (Figure 2-28). Lorsque le matériau est soumis a des
conditions de fluage, des dislocations sont générées et se déplacent dans les couloirs de
matrice y perpendiculairement a l'axe de charge, afin de relaxer les distorsions ¢élastiques
a l'interface y/y' (Figure 2-28a). Au fil du temps, une accumulation de dislocations est
observée, résultant en un réseau de dislocations interfaciales perpendiculaires a I'axe de
charge (Figure 2-28b). Les ¢léments y-genes (i.e. le Cr et le Co) qui se trouvent dans les
couloirs y paralleles a l'axe de chargement sont attirés par le réseau interfacial de
dislocations et ils commencent a ségréger sur les dislocations (Figure 2-28c). La
diffusion (via pipe diffusion) et la ségrégation des ¢léments y-génes dans les dislocations
perpendiculaires a 1'axe de charge favorise un appauvrissement de ces mémes éléments
dans les régions paralleles a l'axe de charge, agissant comme force motrice pour la

croissance de la phase y' dans la direction appauvrie en Co et Cr (Figure 2-28d).
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Figure 2-28 : Schéma illustrant le début du mécanisme de mise en radeaux par pipe diffusion. a)
Génération et mouvement des dislocations vers les régions de la matrice Y perpendiculaires a la
direction de la charge ; b) Réseau interfacial de dislocations provoqué par 1'accumulation des
dislocations dans ces régions ; c¢) Diffusion et ségrégation des €éléments du y-geénes sur les
dislocations (e.g. Cr, Co) ; d) Appauvrissement du Cr et Co dans les régions parall¢les a 1'axe de
la charge, favorisant la coalescence directionnelle des précipités y'. Image adaptée de [154].

En ce qui concerne la cinétique de mise en radeaux, plusieurs auteurs ont montré a
l'aide de modéles viscoplastiques que la déformation plastique (i.e. la densité de
dislocations) accélere la cinétique de la mise en radeaux en provoquant un désalignement
des précipités y' [155—158]. Plus la densité de dislocations augmente et s’accumulent aux
interfaces y/y', plus le degré de mise en radeaux est important [151]. Matan et al. [159]
ont réalisé I'expérience d'appliquer une précharge en fluage a 950 °C et avec une charge
constante de 185 MPa conduisant a des déformations plastiques comprises entre 0,07 et
0,27%. Ces échantillons ont ensuite €té traités thermiquement pendant une longue période
(plus de 600h) a 950 °C sans charge et il s'est avéré que 1'échantillon précontraint a 0,27%
présentait des signes de mise en radeaux apres recuit, méme sans charge externe [153]
(Figure 2-29¢). La précharge appliquée a initialement généré un réseau de dislocations
autour des précipités y' (Figure 2-29d) et a favorisé la coalescence directionnelle de ces

particules pendant le traitement thermique ultérieur. Ces résultats rendent trés claire
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l'influence mutuelle de la contrainte et de la déformation (interactions des dislocations)
sur les évolutions dynamiques de la phase y', méme s’il reste trés difficile de décorréler

les roles exacts de ces deux facteurs dans le mécanisme.

(a) (b)

(©) (d)

Figure 2-29 : Micrographies MEB (a, c¢) et MET (b, d) de l'alliage monocristallin CMSX-4
soumis a un essai de fluage a une tension de 185 MPa, une température de 950 °C et des niveaux
de déformation de fluage de (a, b) 0,07% et (c, d) 0,27%. Ensuite, les deux échantillons ont été
réchauffés a 950 °C (traitement isotherme) pendant plus de 600h. Le mécanisme de mise en
radeaux a pu étre observé méme sans l'application de charge externe sur I'échantillon qui a été
déformé a 0,27% a cause du réseau de dislocations interfaciales au précipités y'. Images adaptées
de [159].

63



CHAPITRE 2 : CARACTERISTIQUES ET EVOLUTIONS DE LA PHASE y'

2.4 Conclusion

Ce chapitre a présenté les différents types des précipités y' rencontrés dans les
superalliages base nickel, les mécanismes par lesquels ils se forment et évoluent —

statiquement ou et dynamiquement — rapportés dans la littérature.

Lorsque la phase y' se forme, par le mécanisme de précipitation (section 2.2.1), elle
peut adopter diverses morphologies, tailles et distributions dans la matrice y, en fonction
de parametres tels que la température et la vitesse de refroidissement qui conditionnent la
densité de germes. La dissolution (section 2.2.2) et le miirissement (section 2.2.3) sont
deux autres mécanismes majeurs qui décrivent les transformations subies par la phase y'.
Tous ces phénomenes sont sensibles a la présence de dislocations ou de joints de grains.
Par ailleurs, la phase y' peut donner lieu a une précipitation, dite précipitation inverse, de
phase v au sein de certains précipités (section 2.2.2.4) et, enfin, présente de multiples
mécanismes d’interaction avec les joints de grains ou fronts de recristallisation en
mouvement (section 2.2.5). Toutes ces évolutions ont un fort effet sur la tenue mécanique,
sur la croissance de grains, et surtout sur les mécanismes de recristallisation, de sorte que
les évolutions des précipités y’' constituent un sujet trés vaste et particulicrement

complexe.

Relativement peu d'études dans la littérature parlent de I'évolution dynamique (donc
en cours de déformation) des précipités pour les superalliages polycristallins base nickel
de type y-y'. En sachant que 1'é¢tape de déformation est essentielle dans les procédés de
fabrication de pi€ces en superalliage de Ni, I’¢étude de I’évolution des précipités y' et leur
impact sur les évolutions microstructurales en régime dynamique est importante pour le
contrdle de la microstructure a I’issue de la mise en forme et donc des propriétés de ces
alliages. Cette theése vise a apporter une contribution a ce large domaine d’étude, par la
description des évolutions de la phase y' en conditions statiques et dynamiques, depuis
les étapes de chauffe avant déformation et jusqu’au traitement de mise en solution.
L’approche adoptée est expérimentale et les éléments bibliographiques présentés dans ce
chapitre serviront a interpréter les résultats expérimentaux qui seront détaillés dans les

chapitres 4, 5 et 6.
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Chapitre 3

3. M¢thodologie expérimentale et caractérisation
microstructurale

L'objectif de ce chapitre est de décrire plus en détail les méthodes d’exécution des
essais thermomécaniques et des traitements thermiques, ainsi que de présenter les
différentes techniques de caractérisation appliquées aux échantillons a la suite les essais.
Une breve description du post-traitement appliqué aux données expérimentales pour
I’analyse quantitative des microstructures sera ensuite présentée, pour calculer, par
exemple, la fraction surfacique et la taille des précipités y’ ou la fraction recristallisée a

partir de cartographies EBSD (Electron BackScattered Diffraction).

3.1 L’alliage Ren¢ 65

La maticre a I'état regu de I’alliage René 65 était dans un état brut de forge provenant
d'une débouchure, c'est a dire la partie centrale d'un galet forgé, fournie par Safran. Cette
maticre forgée représente un bon état microstructural de départ puisqu'elle provient d'une
étape intermédiaire de la gamme de fabrication et que sa microstructure a donc une
histoire thermomécanique qui est proche a la matiere des disques. Des manipulations ont
¢été faites de maniere ponctuelle sur une version monocristalline de I'alliage René 65, qui
a ¢ét¢ spécialement développée pour la recherche académique. En plus, des essais
complémentaires sur I’alliage polycristallin AD730™ ont été également conduits, afin de
vérifier si les conclusions obtenues sont spécifiques a 1’alliage René 65 ou s’ils peuvent
étre généralisés a d’autres alliages y-y'. La composition chimique nominale de 1’alliage

René 65 et AD730™, sont indiquées dans le Tableau 3-1.

Tableau 3-1 : Composition chimique nominale des alliages René 65 [1] et AD730™ [160] en %
massique.

wt. % Ni Cr Co Ti Al Mo W Fe Nb Zr B C
René 65 | Bal. | 16,0 | 13,0 | 3,7 2,1 4.0 4,0 1,0 0,7 | 0,05 | 0,016 | 0,010
AD730™ | Bal. | 15,7 | 8,5 3.4 2.3 3,1 2.7 4,0 1,1 0,03 | 0,010 | 0,015
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3.2 Essais de mise en solution en conditions isothermes

Des traitements thermiques visant a étudier 1'évolution de la phase y' en régime
statique, c'est-a-dire sans déformer le matériau, ont été réalisés dans le four a résistance
¢lectrique Carbolite 1200 qui peut monter jusqu'a 1200°C (Figure 3-1). Pour mesurer la
température de 1'échantillon lors du traitement thermique, une petite cavité¢ de 1,1 mm de
diametre et 2 mm de profondeur (minimum) est percé pour l'insertion du thermocouple.
Une fois que le four atteint la température du traitement thermique, il est rapidement
ouvert et 'échantillon est positionné sur la sole en céramique. Une chute de la température
du four est observée, de 1'ordre de 20 °C a 30 °C, provoquée par I'ouverture du four. Une
fois que le four atteint & nouveau la température souhaitée, le chronometre est déclenché
pour compter la durée du maintien isotherme. Des traitements thermiques de courte (30
min) et de longue durée (3h - 4h) ont été effectués, suivis soit par une trempe a I’eau pour
figer la microstructure soit par un refroidissement a vitesse trés lente (4 °C/min) pour
observer la précipitation des populations y' lors du refroidissement. Il convient de noter
que le four arrive a suivre la consigne de vitesse de refroidissement constante,
programmée dans le régulateur, jusqu’a 300 °C. Une fois I’échantillon est arrivé a cette

température, lors d’un refroidissement controlé, une trempe a 1’eau est réalisée.

{

\
Echantillon |§

Thermocouple FEe—

Figure 3-1 : Four Carbolite 1200 utilis¢ pour réaliser les traitements thermiques et
l'instrumentation du thermocouple dans échantillon.
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3.3 Essais Thermomécaniques

3.3.1 Compression isotherme et simulations FORGE®

Des essais de compression isothermes a des températures de 990 °C a 1050 °C ont été
réalisés sur des pions de géométrie cylindrique ou biconique (Figure 3-2). Les pions a
géométrie biconique présentent l'avantage de contenir, une fois déformés, un gradient du
niveau de déformation contr6lé¢ le long du rayon. Du point de vue de I'é¢tude des
microstructures, les pions biconiques ont ’avantage de réduire le nombre d’essais
nécessaires pour décrire les évolutions en fonction du niveau de déformation appliqué.
En revanche, le calcul de la contrainte est difficile du fait de la géométrie non homogene.
Les pions droits, de géométrie cylindrique simple, ont donc également été employés
lorsque le calcul de la contrainte réelle était nécessaire, notamment pour I’analyse du
comportement rhéologique de 1’alliage. La "déformation équivalente macroscopique" et
la "vitesse de déformation" sont calculées pour les échantillons biconiques comme pour
les échantillons cylindriques, en considérant & = In(l¢/l;), ou Iy, et lr désignent
respectivement la hauteur initiale et finale, faisant ainsi abstraction de la géométrie

biconique réelle.

Le niveau de déformation varie le long de l'axe radial pour les deux géométries
d'échantillons utilisées. Pour estimer les valeurs de déformation locale a I'endroit ou les
microstructures ont été¢ analysées, le long de la direction radiale pour les échantillons
biconiques et au centre pour les échantillons cylindriques, des essais de compression a
chaud ont été simulés a I'aide du logiciel par ¢léments finis FORGE® NxT 3.1, en prenant
en compte les géométries de la Figure 3-2, a 1050 °C a une vitesse de déformation de
1072571, Les données d'entrée du matériau ont été décrites par une loi de comportement
de Hansel-Spittel [161], dont les parametres ont été fournis par Safran. Dans les
¢chantillons biconiques déformés, des images MEB ont été prises a mi-hauteur et & une
distance radiale de 12,5 mm, 9,5 mm, 6,5 mm et 2 mm du bord, ce qui, apres les
simulations FORGE®, correspond a une déformation locale d'environ 1,3, 1,1, 0,7 et 0,2
respectivement (Figure 3-3a). Dans les échantillons cylindriques, les images ont toujours
été acquises au centre des échantillons, avec une déformation locale de 1,2 (voir Figure

3-3b).
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Figure 3-2 : Dimensions des pions a) cylindriques et b) biconiques utilisés pour les essais de compression.

Déformation équivalente Déformation équivalente
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Figure 3-3 : Champ de déformation obtenu a partir de simulations FORGE® pour des essais de
compression a chaud sur (a) des échantillons biconiques et (b) des échantillons cylindriques
déformés a la fois a 1050 °C a une vitesse de déformation de 10™2s~1 et 0,6 "déformation
équivalente macroscopique".

Une machine MTS Landmark de 250 kN de capacité maximale a été utilisée pour tous
les essais de compression. Elle est équipée d’un four tubulaire coulissant positionné
autour des outils de compression entre lesquels est placé I'échantillon (Figure 3-4a). Les
outils sont faits d'un acier réfractaire et d’une partie en superalliage base nickel (Udimet
720L1) a ’extrémité dans laquelle est inséré un disque en céramique (Si;Niy)( Figure 3-
4b). L'outil du haut est fixe et l'outil du bas se déplace. Du fait que le four coulisse
verticalement et qu’il y a trés peu d’espace entre le four et les outils, l'instrumentation
d'un pion avec des thermocouples est techniquement trés compliquée, et pourrait étre
dangereuse pour le manipulateur. En conséquence, le suivi de la température ne se fait

que par les thermocouples placés au niveau des deux outils qui sont en contact avec le
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pion, et non pas sur 1’échantillon lui-méme. Un spray lubrifiant a base de nitrure de bore
est appliqué sur toute la surface du pion avant de le placer entre les outils. Pour le
démarrage de l'essai le logiciel qui pilote la machine nécessite comme paramétres d'entrée
la vitesse de déformation, le niveau de déformation, la vitesse d'acquisition des données,
la hauteur initiale du pion et le mode de pilotage, soit en vitesse de déformation (&)
constante soit en vitesse de déplacement de l'outil (v) constante. Tous les essais de

compression ont été pilotés en vitesse de déformation macroscopique constante.

i e |

l l l \ ‘ 2 cales soudées

' ) en superalliage
A \ | |

30 mm| 22

280 mm

Udimet 720Li
Nitrure de Si

Soudure

ad

Acier Inoxidable
réfractaire

hermocouple

g Outil Bas | — /

P )

(b)

Figure 3-4 : a) Machine + four tubulaire pour les essais de compression isotherme. b) Schéma
avec les dimensions et configuration de I’outil bas de compression.

Comme pour les traitements thermiques, le four tubulaire est (sauf cas particulier)
préalablement chauffé a la température de compression. Ensuite il s’ouvre rapidement
pour poser 1'échantillon sur I'outil du bas et il se referme ensuite. Le comptage du temps
en isotherme démarre une fois que la température mesurée sur les outils revient a la
température nominale de 1'essai. On s’assure également que la différence de température
mesurée entre les deux outils ne soit pas supérieure a 5°C (précision des thermocouples
K utilisés). Un maintien isotherme d'au moins 5 min a été appliqué sur tous les pions
avant compression, pour assurer que la température soit la méme sur les outils et sur
I'échantillon. A la fin de I’étape de compression, pour l'analyse des évolutions

microstructurales en régime dynamique, le pion est soumis a une trempe a 1’eau aussi
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rapide que possible. Compte-tenu de la configuration expérimentale, le délai de trempe
ne peut pas étre réduit a zéro. La fin de I’essai est donc filmée afin de le mesurer
objectivement a posteriori et il a toujours été inférieur a 3 secondes. Pour étudier les
évolutions en régime post-dynamique, le délai de trempe est prolongé d’une durée

controlée par le logiciel de pilotage de la machine.

A la fin de la compression un fichier .txt est généré, contenant les valeurs d'effort, de
déplacement de 1'outil du bas, du temps ainsi que les températures mesurées sur les deux
outils au cours de l'essai. A partir de ces données de sortie il est possible, pour les essais
faits avec des pions droits, d'obtenir la contrainte vue par le matériau ainsi que la

"déformation équivalente macroscopique", selon les formules ci-dessous :

o =0y, (1 +S£0) 3.1)
e=In (1 + ?—;) (3.2)

So et [, sont la section est la longueur initiales du pion droit, F la force, Al
I’allongement et € et o les déformation et contrainte vraies appliquées sur le pion. Les
contrainte et déformation vraies se démarquent des valeurs nominales car elles prennent
en compte I'évolution de la section utile de I'éprouvette (S5(t)) et de la longueur utile (I(t))
en fonction du temps. En revanche ce calcul ne prend pas en compte 1’hétérogénéité du
champ de déformation induit par le frottement entre le pion et les outils, visible sur la

Figure 3-3.
3.3.2 Traction et fluage isothermes

Des essais de traction a chaud et de fluage a 1050 °C ont été réalisés sur des
échantillons cylindriques prélevés au sein de la matiere forgée de I’alliage René 65, dont
les dimensions sont illustrées dans la Figure 3-5. Afin d’enlever la couche d’écrouissage
généré a la surface de 1’échantillon lors de son usinage, un polissage avec papier abrasif
SiC du grade 320 a été fait sur toutes les éprouvettes. La direction de polissage a été
perpendiculaire a I’axe de 1’éprouvette. A la fin du polissage le diametre d’environ 3,96
mm a été mesuré et pris en compte pour le calcul des contraintes. Les essais de traction

et fluage a chaud ont été réalisés a l'institut Pprime a ’'ISAE-ENSMA.
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42 mm

14 mm

4 mm

Figure 3-5 : Géométrie de I'éprouvette utilisée pour les essais de traction et fluage.

3.3.2.1 Traction isotherme

La machine Instron 8562-100 kN équipé d’un four bi-zone a résistances en Kantal
Super (MoSi,) (Figure 3-6a) a été employée pour les essais de traction monotone a chaud
a des vitesses de déformation constantes de 1073s71,1072s7! et 3x1072s~. Un
lubrifiant en poudre d’oxide de magnésium a été appliqué sur les filets de I’éprouvette
pour faciliter le retrait de I'échantillon apreés essai. Les chemins thermiques pour la montée
en température et refroidissement vus par les échantillons testés en traction sont
schématisés dans la Figure 3-6b. La montée en température est lancée une fois que
I’éprouvette de traction et I’extensometre a couteaux céramiques sont installés.
L’extensometre est placé pour enregistrer plus précisément 1’allongement Al vue par
I’échantillon en début d’essai en permettant de remonter au comportement ¢élastique du

matériau.

Les valeurs de force et déplacement de I’extensométre ainsi que du vérin sont
enregistrés pendant toute la durée de 1’essai en permettant le calcul de la contrainte et de
la déformation a partir des équations précédemment présentés (équations 3.1 et 3.2) dans

la section 3.3.1.
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Figure 3-6 : a) Disposition de la machine pour les essais de traction a chaud. b) Chemin
thermomécanique appliqué sur tous les essais de traction.

3.3.2.2 Fluage isotherme

Des essais de fluage a charge constante ont été effectués sur une machine type SETRA
couplé a un four a lampe de 8kW fait sur mesure par Research Inc. (Figure 3-7a), avec
une contrainte initiale de 50 MPa. Pour contrdler et mesurer la température pendant
I’essai, deux thermocouples ont été soudés sur la section utile de I’échantillon. Le chemin
thermique pour la montée en température et refroidissement vus par les échantillons

essayés en fluage sont schématisés dans la Figure 3-7b. Afin de comprendre des
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mécanismes purement liés au fluage a 1050°C, un essai purement thermique (sans charge)
a été également réalisé. La mesure de I’allongement a été faite a 1’aide des extensomeétres
laser qui suit le déplacement de deux points de la longueur utile au cours d’essais via des
cales. En complément, un capteur LVDT (Linear Variable Displacement Transducer) a
¢été également mis en place cette fois-ci pour suivre le déplacement du vérin, étant capable

de remonter a des niveaux de déformation plus importants.

Lors des essais de fluage la force est constante et la déformation évolue au cours
d’essai. Cependant la déformation obtenue correspond a la déformation totale (&) vue
par I’échantillon, c’est-a-dire la somme des contributions thermique (&), élastique (&,)
et plastique (&), selon I’équation 3.3. Par conséquent, pour observer I’évolution de la
déformation de fluage au cours de temps (courbes de fluage) il ne faudra prendre en

compte que la contribution plastique, selon 1’équation 3.4.
Etot = Ee T Etn T & 3.3)

€p = Etot — €e T Etn (3.4)

La contribution élastique de la déformation est déterminée a partir du module
d’Young et de la pente de contrainte en régime ¢€lastique, et la contribution thermique
correspond au niveau de déformation différent de zéro aprés maintien isotherme sans

charge.
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Figure 3-7 : a) Configuration pour les essais de fluage a chaud. Disposition des machines b)

Chemin thermomécanique appliqué sur les essais de fluage.
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3.4 Caractérisation par microscope €lectronique a balayage
(MEB)

3.4.1 Préparation métallographique et conditions d’imagerie

Afin d’observer les différentes populations de précipités y' et de les quantifier de
manicre précise, un protocole a ét¢ mis en place, permettant d’obtenir le meilleur
contraste entre les précipités et la matrice de 1’alliage René 65. Apres I’essai, I’échantillon
est toujours coupé de manicre a pouvoir analyser la section perpendiculaire a la direction
de sollicitation mécanique. Ensuite, un plan parallele a la surface d’observation est
produit, qui facilite la fixation et manipulation ultérieures dans le MEB, et le nom de
1'échantillon est marqué dessus pour la tragabilité. L’enrobage des échantillons est ensuite
effectué car il permet le polissage semi-automatique de plusieurs échantillons en méme
temps. Une fois polis, les échantillons sont extraits de I’enrobage et nettoyé€s par ultrasons
a I’éthanol avant I’étape d’électro-polissage. Les équipements utilisés pour les différentes
étapes de préparation métallographique sont décrits dans le Tableau 3-2, ainsi que les
conditions employées pour le pré-polissage et polissage mécaniques. Le Tableau 3-3
détaille les parametres d’électro-polissage, étape finale pour avoir des images assez
contrastées pour 1’analyse quantitative de précipités y'. De plus, une attaque chimique
supplémentaire a été mise en place pour la préparation des échantillons de superalliage
AD730™ et René 65 monogranulaire, décrite dans le Tableau 3-4, qui permet la

quantification des précipités y’ les plus fins [15].
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Tableau 3-2 : Protocole de préparation métallographique pour l'analyse qualitative et quantitative
des précipités y' pour 1’alliage René 65. Nom des équipements employés pour la préparation
métallographique et les parametres appliquées lors du pré-polissage et polissage des échantillons.
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Tableau 3-3 : Conditions utilisées lors de 1’électro-polissage, étape que suit le polissage
mécanique décrit dans le Tableau 3-2. Exemples de micrographies obtenues sur 1’état recu de
I’alliage René 65 polycristallin.

Tableau 3-4 : Attaque chimique supplémentaire au protocole de préparation décrit dans les
Tableaux 3-2 et 3-3 pour l'analyse qualitative et quantitative des précipités y' de I’alliage
AD730™ et René 65 monogranulaire. Exemple des micrographies de 1’alliage AD730™, maticre
forgée, aprés 30 min de mise en solution & 1050 °C et trempe a 1’eau.
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Toutes les préparations décrites ci-dessus ont été congues pour I’acquisition d’images
d’¢électrons secondaires (SE) au moyen d’un détecteur « In-Lens » sur un microscope
¢lectronique a balayage muni d’un canon a ¢électrons a émission de champ (FEG-SEM :
Field Emission Gun - Scanning Electron Microscope) de type Carl Zeiss SUPRA40. Les
conditions opératoires retenues pour l’acquisition de ces images en favorisant la
résolution spatiale sont les suivantes : tension d’accélération de 3 kV, distance de travail

entre 2 et 3 mm, diaphragme de 60 um et mode fort courant activé.
3.4.2 Quantification de la phase Y’

Aprées I’acquisition d’images convenablement contrastées entre matrice/précipité, le
logiciel d’analyse d’image Fiji — Image] est utilisé pour la binarisation et la quantification
des différentes populations de précipités y’, comme illustré sur la Figure 3-8. Le logiciel
Imagel est utilisé pour le calcul de la fraction surfacique de chaque classe de particules,
d’estimer le diametre du cercle équivalent et de tracer la distribution de taille de chaque

population définie par une plage de taille fixée.

En pratique, une fois ’image importée dans ImagelJ, la premicre étape consiste a
insérer 1’information de I’échelle de I’image, c’est-a-dire, la valeur dans une unité de
mesure, en microns par exemple, qui correspond la taille d’un pixel. L’échelle par
conséquent, varie en fonction de la zone d’analyse/grandissement choisie (Figure 3-8a).
Si nécessaire, le contraste et la luminosité peuvent étre ajustés pour faciliter 1'étape de
seuillage ultérieure. Ensuite, une fenétre s’affiche pour la définition d’un seuil (Figure
3-8b et Figure 3-8e) afin de pouvoir binariser I’image (Figure 3-8c), ou tout ce qui est
blanc correspond aux précipités et le fond noir a la matrice. Avant la quantification, il est
nécessaire de définir d’abord, dans la section « Analyse Particles », quelles informations
le logiciel doit calculer pour chaque particule identifiée. L’aire, la fraction d’aire et le
périmetre des particules sont quelques exemples de résultats remontés apres la

quantification sur ImageJ (Figure 3-8d et Figure 3-8f).
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Figure 3-8 : Binarisation et quantification des précipités y' fins (diamétre < 700 nm) via logiciel
d'analyse d'images Fiji - Imagel. a) Image SE- In Lens assez contrasté entre les phases y et y'. b)
Seuillage de ’image en niveau de gris. ¢) Image binarisée apres application du seuil défini en e).
d) Sélection d’une population (représentée en jaune) correspondant a une plage de tailles de
particules donnée. f) Tableau avec les informations de chaque une des particules sélectionnées a
partir d’un critére de taille appliqué.

Pour la quantification des différentes populations de précipités y’ observés dans cette
¢tude, la taille des images a été choisie de maniére a avoir un compromis entre la
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résolution spatiale des objets et un nombre statistiquement représentatif de particules. Le
Tableau 3-5 résume la taille d’une image individuelle en fonction des critéres de taille
appliqués aux différents populations " pour les alliages René 65 polycristallin,
monocristallin et D’alliage AD730™. Pour obtenir des valeurs statistiquement
représentatives de la taille moyenne des précipités et de la fraction surfacique, un nombre
minimum de 10 images (nombre de précipités analysés entre 2000 et 4000) prises
aléatoirement dans une région donnée (c'est-a-dire dans une zone présentant un niveau de

déformation local homogene) d'un échantillon donné est retenu.

Tableau 3-5 : Taille d’une image individuelle adaptée aux différentes populations de précipités
v’ pour les alliages René 65 polycristallin, AD730™ polycristallin et René 65 monocristallin.

La derniére étape pour la quantification consiste en l'application d’un critére de taille
sur I’image binarisée, ce qui permet la quantification des différentes populations de
précipités y' indépendamment les unes des autres. La Figure 3-9 montre de maniere
résumée les criteres de taille employés pour la quantification des précipités y' dans
I’alliage René 65 polycristallin. Les critéres de taille pour les alliages AD730™ et
monocristal René 65 sont également présentés dans le Tableau 3-5. A la fin du calcul, le
logiciel produit un tableau listant toutes les particules identifiées selon les critéres choisis
et les valeurs associé¢es. La terminologie « taille moyenne », utilisée partout dans ce
manuscrit correspond au diametre du cercle équivalent moyenné sur plusieurs images,
sans prendre en compte les particules en bord d’image. La fraction surfacique est calculée
en faisant la somme de I’aire des précipités sélectionnés divisée par 1’aire totale de

I’image.
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Figure 3-9 : Résultat de la détection de différentes populations de précipités définies par des
critéres de taille pour l'alliage René 65. Micrographie obtenue d’un échantillon déformé a 1050
°C, 1,3 de déformation locale, vitesse de déformation de 10™2s~1 puis refroidi a 5 °C/min.

L’incertitude de mesure relative au choix du seuil a ét¢ déterminée de manicre
similaire a ce qui était réalisé dans les travaux de M. DURAND [15]. Cinq utilisateurs
ont défini le seuil pour dix images fixées, 5 images pour la quantification des y; (d > 700
nm, environ 2200 précipités) et 5 images pour la quantification des yj; et yy;; (d < 700
nm, environ 4600 précipités) dans 1’état de réception de 1’alliage René 65 polycristallin.
Les deux dimensions des images choisies sont détaillées dans le Tableau 3-5. Une valeur
de fraction surfacique et taille moyenne y' de chaque population est obtenue par chaque
utilisateur, dont les valeurs min., max. et moyenne ont été déterminées (Tableau 3-6). La
moyenne des écarts entre la valeur moyenne et les valeurs min. et max. seront considérées
comme une estimation de D’erreur de mesure. L’incertitude relative a la fraction

surfacique de précipités y’ correspond a la somme de 1’erreur associé a 1’opérateur (choix
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du seuil au moment de la binarisation) plus de I’erreur li¢ a la représentativité statistique
des images sur la microstructure. Le Tableau 3-7 résume tous les détails relatifs aux
images utilisées pour la quantification de la phase y', ainsi que les incertitudes de mesure

définies pour chaque population de précipités y'.

Tableau 3-6 : Valeurs maximales, moyennes et minimales obtenus a partir du seuil défini par les
cinq utilisateurs. Les écarts obtenus seront considérés comme une estimation de l'erreur de
mesure.

d>2pm 0,7 um <d <2 um
Fraction Taille moyenng Fraction Taille moyenng
surfacique v’ (% (pm) surfacique v’ (% (um)
Valeur max. 11,0 3,8 5,5 1,0
Valeur moyenne 10,5 3,8 3,7 1,0
Valeur min. 10,2 3,7 2,6 1,0
0,2 um <d <0,7 pm 0,04 pm <d < 0,2 um
Fraction Taille moyenng Fraction Taille moyenng
surfacique v’ (% (pm) surfacique y' (% (um)
Valeur max. 15,6 0,3 6,0 0,09
Valeur moyenne 14,5 0,3 5,9 0,09
Valeur min. 13,3 0,3 5,7 0,09

Tableau 3-7 : Valeurs d’incertitude relatives aux choix du seuil de binarisation pour la mesure
de fraction surfacique et taille moyenne des précipités y'. Sur 10 images fixées, 5 utilisateurs ont
défini leurs seuils qui donnent des fractions surfaciques et des tailles moyenne légérement
différentes. La variabilité des résultats permet de remonter a 1’erreur de mesure liée a 1’utilisateur.
Analyse faite sur 1’état recu de 1’alliage René 65 polycristallin.

! ! ! !
Taille de précipite y': > 0,]7( i 0,1 ‘(;71 i 0,04‘{ 01 um ~ gofﬁga
Taille d'une image individuelle [227,6 um x 170,7 um 228 umx 17,1 pm 4,5 umx 3,4 um
Taille d'un pixel 0,05 um 0,005 pm 0,02 nm
Taille de lecll i)tleucst fbeltelte particule 02 um 0,02 um 001 um
Incertitude de taille +30 nm + 5 nm +3 nm
Nombre de précipités environ 3000
Nombre d'images au moins 10, plus si nécessaire pour les états de prépitation hétérogeéne

3.4.3 Cartographies EBSD

La technique EBSD exploite les ¢lectrons rétrodiffusés qui sont diffractés par le
réseau cristallin lors de I’interaction du faisceau d’électrons incident avec 1’échantillon.

Les ¢lectrons diffractés seront collectés sur le détecteur EBSD placé en face de
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I’échantillon tilté¢ a 70°, sous la forme de clichés de diffraction constitués de bandes de
Kikuchi dont I’indexation permet de remonter a 1’orientation du cristal au point d’impact.
Pour acquérir une cartographie d’orientation, une grille de mesure est définie a la surface
de I’échantillon, avec un pas qui conditionne la résolution spatiale de la cartographie. Le
cliché¢ de diffraction est acquis et indexé en chaque point de la grille de mesure.
L’indexation des clichés de diffraction repose sur les angles entre les bandes détectées
dans le cliché, comparés aux angles théoriques entre plans diffractants de la structure

cristalline pré-supposée projetés dans le plan du détecteur.

La discrimination des phases y et y' a partir des bandes de kikuchi pour les
superalliages y-y' est trés difficile, en pratique impossible, car les signaux de surstructure
présents du fait du caractére ordonné de la structure de la phase y' sont de trés faible
intensité et du fait que la matrice contient trés souvent de tres fins précipités y' cohérents
non résolus. Dans cette étude les deux phases (et en particulier les précipités y;) seront
discriminées grace au couplage de la technique EBSD avec la mesure de composition
chimique par EDS (Energy Dispersive Spectrometry) [162]. La Figure 3-10 illustre le
résultat obtenu par cette méthode de couplage. Cette technique permet de reconnaitre les
précipités y' plus gros qu’environ 1 um qui est I’ordre de grandeur de la taille de la poire
d’interaction d’ou provient le signal EDS (i.e. la résolution spatiale) a la tension de 20 kV
pour les alliages base Ni. Elle est donc adaptée pour les précipités primaires mais pas pour

les précipités secondaires ou tertiaires.
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Figure 3-10 : Technique de caractérisation par couplage EDS-EBSD. a) Micrographie d’électrons
secondaires, b) Cartographie d'orientation de la zone présentée en a) et c) Cartographie de phases
superposée a I'image SE ou les points attribués a la phase vy’ sont représentés en rouge et ceux de
la phase y en bleu. Les joints de macles sont représentés en jaune (tolérance : 2°).

Le systeme Quantax de marque Bruker a été utilisé pour 1’acquisition des données

EBSD de cette ¢tude, monté sur le microscope MEB-FEG Supra 40. La caméra EBSD

. _ HR
modele e~ Flash

et le détecteur EDS modéle XFlash 5030 ont été utilisés, ainsi que le
logiciel Esprit 2.1 pour réaliser les analyses. Les conditions pour 1’acquisition des
cartographies EDS-EBSD sont une tension d’accélération de 20 kV, une distance de
travail de 15 mm, un diaphragme de 120 pm, un temps d’exposition de 8 millisecondes
par pixel, frame de 2 et un mode fort courant activé. La taille des champs cartographiés
et le pas de la grille de mesure ont ét¢ adaptés pour prendre en compte un nombre
statistiquement représentatif de grains, selon 1’étape thermomécanique vue par les
échantillons. Pour les échantillons analysés aprés le traitement de mise en solution
(section 6.1.2), ont été fixés une taille de champ de 227,6 um x 170,7 um et un pas de
mesure de 0,3 um. En revanche, pour les échantillons observés juste apres la déformation
(section 5.3.3) ou aprés un maintien post-dynamique (section 5.5.3), la taille du champ et

le pas de mesure sont précisés dans la Iégende. Le taux d’indexation obtenus (i. e. le

pourcentage de pixels non indexés) a toujours été inférieur a 2 %. Des analyses EDS en
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mode pointé ont été réalisées pour estimer la composition chimique des précipités y' en
appliquant une tension d’accélération de 15 kV, un taux de comptage (i. e. le nombre de
photons intégrés) de 60 kcps, une distance de travail (WD) de 10 mm, la méthode
d’analyse quantitative P/B ZAF.

Le post-traitement des données est fait sur Matlab R2020b avec les outils de post-
traitement EBSD disponibles dans la librairie MTEX. Tous les calculs sont réalisés
uniquement avec les points indexés de la cartographie. Sont considérés comme des joints
de grains (High Angle Grain Boundary en anglais) les frontiéres entre points de mesure
voisins avec une désorientation cristalline supérieure a 10 °, représentées en noir sur les
cartographies. Une taille minimale d’environ 1,0 um (i.e. 7 pixels pour un pas de 0,15 um
par exemple) a été fixée pour les grains. Les joints de macle (Twin Boundary en anglais)
sont des joints avec une désorientation équivalente a 60 ° autour d’un axe <111>; ils
seront tracés sur les cartographies avec une couleur différente précisée dans chaque
légende, ainsi que la valeur de tolérance choisie pour son identification. Pour la
reconnaissance des grains, les joints de macles ne sont pas considérés comme des joints
de grains mais comme des défauts internes aux grains. Afin de filtrer les données brutes
et de réduire le bruit dans les données d'orientation, le filtre Half Quadratic Filter de la

librairie MTEX (basée sur le processus total variation desoining [163]) a été employé.

La taille de grains D est définie comme le diamétre du cercle de méme aire que le
grain. La taille moyenne de grains est la moyenne arithmétique de la taille des grains.
Pour le calcul de taille de grains ni les macles ni les grains de taille inférieur a 5 pixels
sont pris en compte. Le repere de toutes les cartographies est défini en DS (Direction de
Sollicitation thermomécanique) pour la direction verticale et DR (Direction Radiale) pour
la direction horizontale (Figure 3-10b). Le triangle standard stéréographique ou est défini

le code de couleurs pour la représentation des cartographies d’orientation représente

toujours la projection de 1’axe de sollicitation thermomécanique DS.
Conditions de Post-traitement et calcul de la fraction recristallisée

Les parameétres KAM (Kernel Average Misorientation) et GAKAM (Grain Average
KAM) ont été utilisés pour quantifier les désorientations cristallines, pour séparer les
grains recristallisés des grains écrouis et pour estimer la fraction recristallisée (RX). Le

parametre KAM a une valeur définie en chaque pixel (Figure 3-11a), il correspond a la
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moyenne des angles de désorientation 6;; entre le pixel i considéré et ses n pixels voisins
J appartenant le méme grain (équation 3.5). L’ordre du paramétre KAM va dépendre de
la proximité des pixels voisins par rapport au pixel i. Par exemple, une cartographie KAM
d’ordre 1 correspond a la désorientation moyenne entre un pixel et ses premiers voisins,
KAM d’ordre 2 a ces deuxiémes voisins, et ainsi de suite. Dans le présent travail,
seulement des cartographies KAM d’ordre 2 seront présentés. Il est a noter que les valeurs
de KAM, et donc sa valeur moyenne sur les N points constituant un grain GAKAM
(équation 3.6), sont fortement dépendantes du pas de mesure. Il ne sera donc pas possible
de comparer leurs valeurs absolues entre des cartographies acquises avec un pas de
mesure différent. De méme, la valeur seuil employée pour séparer les grains recristallisés

peut étre amenée a étre modifiée en fonction du pas de mesure employée.

n N
1 1
KAMl =£Z eij GAKAMK :Nz KAML
j=1 i=

i=1

(3.5) (3.6)

Dans cette étude, le pas de mesure ainsi que la taille du champ d’analyse seront
précisés dans chaque légende, pour les analyses EDS-EBSD qui visent a estimer la
fraction recristallisée. L’échelle de désorientation KAM et GAKAM sont fixées a [0, 2]°
et [0, 1]° respectivement pour la représentation des cartographies correspondantes. La
Figure 3-11 illustre les étapes de mesure de la fraction recristallisée et les modes de

représentations des cartographies associées.

Les grains non-recristallisés NRX présentent une densité de dislocations plus élevée
que les grains recristallisés RX. La présence de dislocations géométriquement nécessaires
(GND) entraine une désorientation cristallographique locale [4, 5] . Ainsi, a partir de la
mesure des désorientations locales par cartographie KAM, il est possible de différencier
les grains selon leur niveau de désorientation intragranulaire (et donc leur niveau de
densit¢ de dislocations) et d'estimer la fraction surfacique occupée par les grains
recristallisés. La méthode appliquée dans cette étude pour la détermination de la fraction

recristallisée est basée sur celle proposée par A. NICOLAY [166].
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Figure 3-11 : Illustration du traitement d’une cartographie EDS-EBSD pour la séparation de la
partie recristallisée. a) Cartographie du paramétre KAM d'ordre 2 et b) Cartographie du parametre
GAKAM avec les joints de grains en noir (également les joints de macles) et les précipités v’
détectés par EDS qui sont représentés en blanc. c) Distribution des valeur GAKAM
correspondantes et valeur seuil choisie pour séparer les grains recristallisés et non-recristallisés.
d) Cartographic KAM apres 1’application du seuil GAKAM ou les grains recristallisés sont
représentés en vert. Pas de mesure de 130 nm ; champ de 113,42 pm x 85,08 pm.
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Chapitre 4

4. Evolutions des précipités y' au cours du
chauffage

Ce chapitre vise a décrire I'évolution des précipités y' lors d’un maintien en

température sub-solvus. Plus précisément deux volets sont abordés.

Le premier concerne la cinétique de dissolution des précipités y' primaires lors des
traitements thermiques isothermes a différents temps et températures proches du solvus
v', mais surtout au-dessous du solvus. Ce volet est en lien avec le controle de la taille de
grains par ancrage des joints de grains. Un mod¢ele phénoménologique qui décrit la
fraction surfacique des précipités y' primaires en fonction du temps et de la température

sera présenté en suivant une approche similaire a celle employée pour I’ AD730™ [14].

Le second volet est plus en lien avec les étapes de forgeage en tant que telles, il porte
sur la dissolution des précipités durcissants au cours du chauffage et I’impact de la vitesse
de montée en température. La présence de fins précipités qui ne se seraient pas dissouts
lors du chauffage pourrait géner la recristallisation dynamique, il est donc important
d’établir les conditions dans lesquelles des précipités secondaires pourraient subsister au

moment du forgeage.

4.1 Cinétiques de dissolution des précipités y' primaires
4.1.1 Plan d’expériences et données collectées

Différents traitements isothermes ont été effectués, comme on peut le voir sur la
Tableau 4-1. Dans un premier temps, des maintiens de 4h a différentes températures - de
1010 °C a 1120 °C - ont été réalisés. La durée de 4h a été choisie pour permettre de
négliger l'effet de la vitesse de chauffage sur la fraction surfacique mesurée et pour
s’assurer de la dissolution compléte des précipités y' secondaires et tertiaires. En raison
de la grande similarité entre les alliages René 65 et AD730™, des données expérimentales
fournies par Safran sur l'alliage AD730™ ont été intégrées a 1'étude. Une fois le modele
phénoménologique pour décrire la fraction de précipités y' en fonction de la température

¢tablie, le modele IMAK est utilisé afin de décrire 1’évolution de la fraction y' au cours
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du temps. Des essais supplémentaires avec des temps de maintien plus courts, entre 5 min
et 90 min, ont été réalisés afin de valider le modele qui prend en compte 1’effet de la
température et du temps sur la dissolution des précipités y'. En plus, les valeurs de
quantification de phase y' réalisés lors de la thése de Marie Agathe Charpagne [8] sur
I’alliage René 65 ont été également repris a titre de comparaison, des traitements
thermiques isothermes a des températures entre 900 °C a 1090 °C et pour une durée de
120 min. Les traitements thermiques ont été interrompus soit par une trempe a 1'eau soit
par un refroidissement a 100 °C/min (pour les données fournies par Safran). L'évolution
des précipités y' primaires est négligeable pendant le refroidissement a 100 °C/min
comme a été confirmé par comparaison avec les fractions surfaciques obtenus aprés

trempe a l'eau.

Tableau 4-1 : Ensemble des conditions de traitement thermique considérées pour déterminer la
cinétique de dissolution des précipités primaires dans les alliages René 65 et AD730™ : issues de
la theése de Marie-Agathe Charpagne [8] (croix rouges), issues des traitement thermiques réalisés
dans le cadre des présents travaux (rond rouge) et fournies par Safran pour I’alliage AD730™
(croix bleues). La ligne épaisse orange représente la température de solvus de la phase y', selon
les références [8,160].

T (°C) Temps (min)
5 10 | 151 20 ] 30 | 60 | 90 | 120 | 240

900 X

950 X

975 X

1000 X

1010 0
1025 X

1030 0
1040

1050 0
1060 X X X X
1065 o 0 X 0
1070 ' ' X X
1080 X X X
1090 X X |xo0
1100 X X X 0
1110 0 X X X X 0
1115 0
1120 X X 0
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4.1.2 Evolution de la fraction de phase y' en fonction de la température

La Figure 4-1 illustre les microstructures obtenues aprés 4h a différentes
températures. La dissolution progressive de la phase y' a mesure que la température
s’approche du solvus apparait clairement sur ces micrographies, ou les précipités
apparaissent plus clairs que la matrice. Ces images permettent ¢galement de distinguer le
contraste cristallographique et ainsi la taille de grains de la matrice. Plus la fraction des y'
primaires diminue — lorsque la température augmente — plus la taille de grains est
importante. Ce résultat a déja été¢ observé de nombreuses fois pour différents alliages
[8,39,42,87,167,168] et peut tre expliqué par le fait que les joints de grains, initialement
ancrés par les précipités y' primaires par mécanisme de Smith-Zener, sont

progressivement libérés au fur et a mesure que les précipités se dissolvent.
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Figure 4-1 : Micrographies MEB-SE obtenues aprés 4 h de traitement thermique a (a) 1065 °C ;
(b) 1090 °C ; (c) 1110 °C pour I’alliage René 65 et a (d) 1060 °C ; (e) 1090 °C ; (f) 1110 °C pour
I’alliage AD730™., Les particules en gris plus clair (fléches jaunes) sont les précipités y' primaires
et la matrice est en gris foncé (fleches bleues). Les conditions d’obtention de ces images sont
celles présentées dans la section 3.4.1.

La fraction surfacique de phase y' ainsi que la taille des précipités ont été mesurées a
partir d’images du type de celles de la Figure 4-1. Les données sont présentées sur les

Figure 4-2 et Figure 4-3 respectivement.
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Pour 4 h de traitement thermique, la fraction de précipités y' primaires évolue de
manicre significative a partir de 50 °C sous la température de solvus et reste constante
lorsque la température est plus faible, pour les deux alliages (Figure 4-2(a, b)). Ici,
I’éventuelle présence de précipités y' secondaires, voire tertiaires, n'a pas ét€ prise en
compte dans la mesure de la fraction de phase y'. Les fractions surfaciques considérées
correspondent uniquement aux précipités de taille supérieure a 0,7 um, c’est-a-dire
uniquement aux précipités primaires. La raison pour laquelle la fraction surfacique de
précipités y' primaires est stable aux plus faibles températures est liée a la présence de
précipités secondaires qui se dissolvent d’abord ; leur présence est indiquée par une
étiquette sur les graphiques de la Figure 4-2a. La Figure 4-2a montre ¢galement
I’évolution de fraction volumique de phase y' simulée via ThermoCalc. A noter que les
valeurs issues de la simulation thermodynamique ne correspondent pas exactement aux
valeurs expérimentales de T, Obtenues pour I’alliage René 65, avec un décalage de
17 °C. Pour l'alliage AD730™ (Figure 4-2b) en revanche, la correspondance entre les

points expérimentaux et les résultats de ThermoCalc est meilleure.

A partir de ces résultats, une Ty,;,,,,s €Xpérimentale ou effective peut étre déterminée
a partir de ces données comme étant la température a laquelle la fraction surfacique de
précipités y' primaires est égale a zéro aprés 4h de maintien isotherme : 1110 °C pour
’alliage René 65 et 1108 °C pour 1’alliage AD730™, en bon accord avec la littérature
[10,23,58].

Il est a noter que les fractions mesurées dans ce travail proviennent d’une coupe 2D
(i.e. des fractions surfaciques) et que les fractions données par ThermoCalc correspondent
a des fractions volumiques. Dans la comparaison qui est faite ici, les fractions surfaciques
mesurées sont considérées égales aux fractions volumiques associées, ce qui suppose que

la qualité statistique des données soit suffisante.
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Figure 4-2 : Fraction surfacique de précipités y' de taille supéricure a 0,7 um mesurée apres des
traitements thermiques de 4h en fonction de la température, pour les alliages a) René 65 et b)
AD730™ et courbe d’évolution prédite par ThermoCalc (Calculs réalisés par Safran avec la base
TCNI9). c¢) Fraction surfacique des précipités y' primaires aprés des traitements en isotherme de
120 min (points en vert) et de 240 min (points en rouge) pour ’alliage René 65, et des traitements
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en isotherme de 240 min pour I’alliage AD730™ (points en bleu). En plus, courbe qui reprend la
forme des courbes ThermoCalc, décrite par I’équation (4.1). Les fractions mesurés aprés 120 min
de mise en solution sont des données supplémentaires issus de la thése de Charpagne [8].

L’ensemble des points expérimentaux a 4h de traitement thermique ainsi que les
courbes issues de ThermoCalc (décalée de 17°C pour I’alliage René 65) sont présentés
sur la Figure 4-2¢, dont la fraction surfacique de précipités est exprimée en fonction de
I’écart a la température de solvus, donc en fonction de la différence de T — Tpppys- Ce
mode représentation permet de visualiser que, méme si leurs compositions chimiques sont
légerement différentes, 1'évolution de la fraction de phase y' est trés similaire pour les
deux alliages a I’approche de la température de solvus, au moins pour une durée de
traitement suffisamment longue pour atteindre (ou s’approcher de) 1'état d'équilibre. Pour
’alliage René 65, des données correspondant a 2h de traitement thermique et tirées de la
thése de M-A. Charpagne [8] ont ét¢ ajoutées sur la Figure 4-2¢. Dans la plage de
température de 50 °C sous le solvus, la fraction de y’ primaires mesurée apres 2h (points
en vert) est trés proche de la fraction obtenue apres 4h de traitement (points en rouge),
indiquant que la fraction d’équilibre serait dé¢ja atteinte au bout de 2h. La dispersion plus
importante sur les points a 2h de recuit est liée a une statistique plus faible de la
quantification faite par M-A. Charpagne (2 images de 45,7 um x 34,3 um pour chaque

température).

La Figure 4-3 illustre I’évolution de la taille moyenne des précipités y' primaires
(diamétre moyen supérieur a 0,7 um) pour les alliages René 65 et AD730™. Pour des
temps de maintien courts (< 2000s), la taille moyenne des précipités y' diminue, comme
attendu suite au processus de dissolution. Cependant, aprés 1 heure de traitement
thermique (> 3600s), une Iégeére augmentation de la taille moyenne du précipité peut étre
observée. Ce comportement suggére la présence du phénomeéne de mirissement
d'Ostwald ([14], voir section 2.2.3), pour lequel les grands précipités y' augmentent et les

petits diminuent et disparaissent, tout en gardant la fraction volumique constante.
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Figure 4-3 : Diamétre moyen de précipités y' de taille supérieure a 0,7 pm mesuré apres des

traitements thermiques a différents temps de maintien en fonction de la température, pour les
alliages René 65 et AD730™.

Une loi phénoménologique, qui s’applique pour les deux alliages dans la plage de 50
°C en dessous de leurs températures de solvus respectives, a €été¢ établie pour décrire

I’évolution de la fraction d’équilibre [14]:

feQRené65/AD730(T) = _0;00084(T - Tsolvus)2 - 0;3(T - Tsolvus) (4'1)

ou Tsoppus = 1110 °C pour I’alliage René 65 ou 1108 °C pour 1’alliage AD730™ et
fearenses/ ap730(T) est la fraction volumique d'équilibre, en pratique la fraction de

précipité y' primaires mesurée apres 4h de traitement. Il existe des modeles d'évolution de
la fraction volumique de phase y' en fonction de la température dans la littérature, établis
pour des alliages de métallurgie des poudres et des alliages monocristallins
[65,70,169,170], mais tres peu pour des alliages corroyés polycristallins [23]. Ici, il a été
choisi en premicre approche de simplement décrire les données au moyen d’une loi
purement phénoménologique sous la forme d'une approximation polynomiale du second

ordre. L allure des courbes, ainsi que les valeurs des coefficients de second ordre obtenus,
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suggerent qu’une approximation linéaire, bien que 1égérement moins précise, auraient

¢galement été acceptable.

4.1.3 Fraction surfacique de y' primaires en fonction du temps et de la
température

Le but principal de cette partie est de décrire la cinétique avec laquelle les précipités
primaires se dissolvent, dans la plage de 50 °C sous le solvus, pour atteindre la fraction
d’équilibre définie dans la section précédente et décrite par 1’équation (4.1). Le modele

JMAK est utilisé ici pour décrire cette cinétique de dissolution :

Fyr (6T = Fog(T) + (fo- fog (D) exp(T) (4.2)

Cette relation a dé¢ja été utilisée dans plusieurs travaux pour représenter la dissolution
de la phase y' pour les superalliages a base de nickel [57-59]. La fraction surfacique des
précipités a 1'équilibre thermodynamique est représentée par f,, (T), t; est une constante
de temps et f, correspond a la fraction surfacique de précipités y' primaires at =0 s (i.c.
la fraction au moment ou I’échantillon atteint la T de consigne, a t = 0 s de 1’évolution
isotherme). En supposant que 1'équation (4.2) est valable pour décrire la dissolution de la
phase y' des deux alliages, et que 1’équation (4.1) est valable sur la plage Tsys - 50 °C
< T < Tso1pus pour fournir la fraction surfacique d'équilibre des précipités y' primaires

(feqrensss/ap730(T) = feq (T)), I'expression suivante expression suivante est obtenue :

fy’(t; T) = feqRenéGS/Auno(T) + (fo- feqRené65/AD730(T)) eXP(;_f) (4.3)

La Figure 4-4a montre les résultats expérimentaux obtenus pour différentes durées
de traitement thermique variant de 5 min a 240 min, a différentes températures et pour
chacun des deux alliages étudiés ; ainsi que les prédictions par I'équation (4.3). La fraction
surfacique initiale des précipités y' primaires f, étaient de 12,5% et la valeur de la
constante t; identifiée pour ’ensemble de ces données expérimentales est 1300 s. On
avait fait le choix de utiliser la valeur t; pour reproduire la cinétique de dissolution pour

toutes les températures, contrairement au travail présenté dans [58], ou le parameétre t; a
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¢été identifié pour chaque température. Par ailleurs, des simulations en champs complets
(par méthode Level Set - LS) réalisées par ALVARADO et al. [ 14] ont donné des résultats
trés similaires a ceux du modele phénoménologique présenté dans cette section et permis
¢galement la prédiction de la taille de grains au cours d’un traitement thermique en

prenant compte 1’évolution réaliste des précipités y' primaires.
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Figure 4-4 : Comparaison entre le modéle phénoménologique décrit par 1’équation 4.3 (lignes
pointillées) et les résultats expérimentaux (points) de la fraction des y' primaires a différents
temps et températures pour les alliages René 65 et AD730™,

Les évolutions démontrées dans ce chapitre correspondent aux précipités y' primaires
de la maticre a I'état de débouchure décrite en section 3.1. Des résultats préliminaires sur
les précipités y' primaires dans la billette (état matériau plus amont du procéd¢) ont été
réalisés a 1065 °C pour différents temps isothermes, et sont présentés dans la section

suivante.
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4.1.4. Résultats préliminaires : comparaison entre les précipités y' primaires
de la débouchure et ceux de I’état billette

Afin de vérifier si la cinétique de dissolution établie pour les précipités y' primaires
d'un état forgé (état débouchure, sections 4.2.1 a 4.2.3) serait également valable sur un
¢tat amont représentatif du demi-produit, quelques traitements thermiques
supplémentaires ont été¢ appliqués a des échantillons prélevés dans une billette, pour des
durées de 25 min, 90 min et 240 min de maintien isotherme a 1065 °C. La Figure 4-5
présente les différentes microstructures obtenues ainsi que le critére de taille utilisé pour

quantifier les deux populations de précipités y' primaires sur la billette et débouchure.

Les deux états billettes et débouchure ayant un historique thermomécanique différent,
il a d’abord été vérifi¢, par analyse EDS en microscopie ¢électronique a balayage (MEB),
si les précipités primaires avaient des compositions chimiques similaires dans les deux
¢tats. En raison de la résolution spatiale de la technique EDS mise en ceuvre en MEB, il
n'est pas possible de mesurer la composition chimique de précipités de taille inférieure au
micrometre. Ces analyses ont donc été faites, dans la billette et dans la débouchure, au
centre des précipités y’ primaires les plus gros (d >2 um) afin de limiter I’ effet de matrice.
Sept précipités ont été analysés pour chaque état. Les résultats présentés dans le Tableau
4-2 correspondent a la moyenne de la composition chimique obtenue pour les 7 précipités.
Ces mesures n’ont pas révélé de différence de composition chimique significative entre

les précipités primaires des deux états regus (billette et débouchure).

Tableau 4-2 : composition chimique des précipités primaires mesurée par analyse EDS en
microscopie électronique a balayage (moyennes sur 7 mesures réalisées au centre de gros
précipités pour minimiser les effets de matrice).

La microstructure de la billette (Figure 4-5a) est en fait différente de celle de la
débouchure (Figure 4-5¢) en terme de distribution de précipités, avec deux types de zones

distincts: des zones avec des précipités y' primaires de diamétre supérieur a 2 pm ou les
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grains sont équiaxes, que 1’on qualifiera donc de zones équiaxes, et des zones sous forme
des bandes trés allongées dans la direction axiale, avec des précipités y' de plus petite
taille (0,7 um < d < 2 um), dans lesquelles la matrice n’est pas recristallisée mais
seulement restaurée qu’on nommera donc zones de grains restaurés. La nomenclature des
zones adoptées font référence aux types de grains observés dans chaque zone, selon les
travaux de Charpagne [8]. Les précipités y' primaires des zones équiaxes dans la
débouchure (en blanc sur la Figure 4-5d) sont comparables aux précipités y' primaires
observés dans la zone équiaxe de la billette (Figure 4-5b), dont la taille moyenne est
¢galement supérieure a 2 pm. C’est donc essentiellement sur ces zones que portera la

comparaison de cinétique de dissolution des primaires abordée dans cette section.

(2) (b)

(©) (d)

Figure 4-5 : Micrographies SEM-In Lens SE (a, ¢) et critére de taille appliqué pour distinguer les
deux populations de précipités y' primaires (a, b) dans la billette et (¢, d) dans la
débouchure/matiére forgée. (a) Etat billette aprés 90 min a 1065 °C (¢) Etat débouchure aprés 240
min a 1030 °C. Les précipités en blanc dans les figures (b, d) ont diamétre moyen égal ou supérieur
a 2 um et les précipités en rouge ont un diamétre entre 0,7 pm et 2 pum.
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La Figure 4-6 montre 1'évolution des deux populations de précipités vy, de taille
supérieure a 2 um et de petite taille (entre 0,7 um et 2 pm), en fonction du temps pour la
température de 1065 °C. Il semblerait que, dans les premieres 50 min de traitement
isotherme, les fractions y' ont tendance a se stabiliser, autant dans la billette que dans la
débouchure. A partir de 90 min, les fractions y' évoluent en suivant la méme tendance. Ce
résultat nous permet de conclure qu’a 1065 °C, les précipités y' primaires présents a la fois
en début et au cours de gamme de fabrication évolueront de maniere similaire pour les
traitements thermiques de durée supérieure a 90 min. Cette évolution est valable pour la
population de précipités y' primaires plus gros (i.e. de diamétre supérieur a 2 pum). Pour
les précipités y' de plus petite taille (0,7 um < d <2 pm), les fractions ont tendance a se
stabiliser a des valeurs de fraction distinctes (Figure 4-6b) li¢s a distribution hétérogéne
de ces précipités. La Figure 4-6b se réfere a ce que se passe spécifiquement dans les
zones mal recristallisées de la billette et qui disparaissent dans la débouchure, donc ces
données ne sont pas pertinentes pour la comparaison avec la matiére forgée. La Figure
4-7 montre les distributions de taille de précipités y' primaires, pour la billette et
débouchure, qui correspondent aux évolutions de la Figure 4-6a. Des variations
négligeables sont observées entre les distributions de taille de la billette et de la

débouchure a 1065 °C.

D'apres ces premiers résultats, il semblerait qu’a 1065 °C, les précipités y' primaires
observés peuvent étre considérés comme identiques en termes de composition chimique
et il semblerait qu’ils suivront la méme évolution a partir de 90 min de maintien. En
revanche, ce résultat doit étre ¢galement validé pour d’autres températures de traitement,
surtout pour celles plus proches de la T, OU l'effet diffusionnel et les évolutions sur
les y' primaires sont plus conséquents. Une fois validé pour une plage plus large de
températures, cela signifie que le modele établi dans la section 4.1 de ce manuscrit sera
¢galement capable de prédire 1'évolution du taux de précipités y' primaires présents dans
la billette et sur d’autres états intermédiaires de la gamme de fabrication, en fonction du

temps et pour des températures proches du solvus.

100



CHAPITRE 4 : EVOLUTIONS DES PRECIPITES ¥y’ AU COURS DU CHAUFFAGE

16

ne :

10

@ Billette - Zone équiaxe

® Debouchure - ' primaires (d > 0,7pm)

(= S )

Fraction surfacique de la phase y' (%)
o0

0 50 100 150 200 250

Temps (min)

(a)

16
+ ® Billette - Zone de grains restaurés
® Débouchure - ' primaires (0,7 <d <2um)

o= $ %
0 50 100 150 200

Temps (min)

Fraction surfacique de la phase y' (%)
[oe]

(b)

Figure 4-6 : Fraction surfacique de précipités y' en fonction du temps pour la température fixée a
1065 °C, séparés par (a) zones de gros précipités y' primaires et (b) par zone de petits précipités
v' pour la billette et pour la débouchure. Images binarisé€s que sélectionnent en rouge les particules
qui sont prises en compte dans le calcul. Les barres d’incertitudes sont déterminées par rapport a
la variabilité des résultats en fonction du nombre d’images prise en compte (section 3.4.2).
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Figure 4-7 : Distributions de taille de précipités y' primaires dans la (a, ¢, ) matiére forgée
(diameétre moyen supérieur a 0,7 um) et dans la (b, d, ) billette (zone équiaxe) apres traitement
thermique a 1065 °C pendant (a, b) 25 min, (¢, d) 90 min et (e, f) 240 min. Les barres en rouge
correspondent aux précipités qui ont diamétre entre 0,7 um et 2 um, et les barres violettes aux
précipités de diamétre moyen égal ou supérieur a 2 um, tous les deux dans la matiére forgée.

4.2 Influence de la vitesse de chauffage sur 1’état de précipitation
avant déformation

En principe les températures de forgeage sont choisies suffisamment hautes pour que

les précipités durcissants soient dissouts et abaisser ainsi la contrainte d’écoulement. Des
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références de la littérature [65,66,68,171] ainsi que des observations expérimentales
présentées dans ce manuscrit (Figure 4-8) montrent néanmoins la présence de précipités
vy secondaires a des températures auxquelles, dans des conditions d'équilibre
thermodynamique, ne devraient pas étre observés, lorsque le matériau est chauffé a des
vitesses de chauffage ¢levées. Une analyse sur les états de précipitation y' obtenus dans
les échantillons avant compression a été faite afin de vérifier si la vitesse de chauffage
porte une influence. Les échantillons de la Figure 4-8 sont des échantillons de taille
centimétrique qui ont été introduits dans le four préalablement chauffé (vitesse de
chauffage évaluée a 330 °C/min). Ils ont été maintenus en température pendant 25 min
puis trempés a I’eau. La présence de précipités plus petits que les précipités y' primaires
et en quantité variable selon la température de maintien apparait clairement sur ces
micrographies. Une telle densité de précipités relativement fins est susceptible d’interagir
fortement avec les phénomenes de recristallisation et d’influencer la contrainte
d’écoulement. Ces observations soulévent donc la question de I’influence de la vitesse de
chauffage sur la dissolution des précipités y' secondaires et tertiaires, qui fait 1’objet de

cette section du manuscrit.
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(a) (b)

(c)

Figure 4-8 : Micrographies MEB-In Lens des échantillons de la débouchure apres chauffage a
330 °C/min et mise en solution pendant 25 min a (a) 1030 °C, (b) 1050 °C, (c) 1065 °C, suivis
par trempe a 1’eau. Vitesse de chauffage d’environ 330 °C/min, obtenue par 1’introduction de
I’échantillon de petites dimensions dans le four préalablement chauffé.

Les essais ont été effectués a des températures de 990 °C, 1010 °C, 1030 °C et 1050
°C, avec des vitesses de chauffage d'environ 330 °C/min et 7 °C/min ont été choisies
(Figure 4-9), ce qui correspondent a l'insertion de I'échantillon dans un four préchauffé
(T ~ 330°C/min) ou a I’insertion de 1'échantillon dans le four a température ambiante qui
chauffe ensuite a une vitesse imposée plus faible (T ~ 7°C/min). Une fois arrivé a la
température cible, un maintien de 5 min en isotherme est appliqué avant la trempe a 1’eau.
La vitesse de chauffage a été calculée en prenant la température de 800 °C jusqu’a la
température cible. Pour mieux apprécier 1’effet de la vitesse de chauffage, un temps de

maintien relativement court a en effet ét¢ appliqué ici.
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Figure 4-9 : Schéma thermique qui représente les deux vitesses de chauffage appliqués pour
attendre les températures de 990 °C, 1010 °C, 1030 °C et 1050 °C.

La Figure 4-10 présente la microstructure de départ (débouchure) avec des valeurs
de fraction surfacique et taille moyenne pour chaque population y'. Les Figure 4-11 et
Figure 4-12 présentent respectivement les micrographies et les fractions surfaciques de
phase y' obtenues avec les deux vitesses de chauffage pour chacune des températures
testées. Lorsque la température augmente, pour les deux vitesses de chauffage, la fraction
totale de phase y' atteinte aprés chauffage et maintien de 5 min diminue, via un mécanisme
de dissolution de plus en plus rapide, comme attendu. Les fractions de phase y' mesurées
apres chauffage et maintien de 5 min sont systématiquement supérieures aux fractions
d’équilibre estimées par calculs ThermoCalc, mais elles s’en approchent lorsque le

chauffage est plus rapide (Figure 4-12).
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Figure 4-10 : Micrographie MEB-In Lens SE de I’état de réception de 1’alliage René 65.

A 990 °C, les fractions obtenues pour les deux vitesses de chauffage sont trés
similaires, indiquant que dans le domaine de température de I’ambiante a 990 °C, la
vitesse de chauffage a relativement peu d’influence. Plus la température de traitement
augmente, plus I’écart entre la fraction des précipités y' entre les deux vitesses de
chauffage est visible, dont la fraction des précipités y' d’environ 300 nm (y' secondaires)
et plus fins que 300 nm (Figure 4-11) est plus importante pour la vitesse de chauffage
plus lente, ce qui est a priori assez surprenant. En effet si le chauffage est plus lent, le
matériau passe plus de temps a hautes températures et, comme la dissolution est favorisée
a haute température, on attendrait donc une fraction volumique de phase y' plus faible
pour une vitesse de chauffage plus rapide, est ce qui n’est pas le cas. Il est possible qu'un
overshoot pour la vitesse de chauffage de 330 °C/min ait été produit et que 1I’échantillon
ait donc vu momentanément une température supérieure a la consigne. Une dissolution
plus importante a plus haute température pourrait justifier la fraction plus faible apres une

vitesse de chauffage de 330 °C/min.

Une autre explication possible a ce comportement est une possible croissance des '
durcissants avant leur dissolution compléte lorsqu’on chauffe lentement. Masoumi et al.
[58], dans leur étude sur la cinétique de dissolution et coalescence des précipités y' pour
I’alliage AD730™, ont observé une augmentation de la taille moyenne de précipités y'
primaires, par rapport a 1’état de réception, dans les premiers 20 min de traitement
thermique a 1100 °C, suivi par une diminution de la taille assez conséquente. Selon les

auteurs, avant la dissolution compléte, un grossissement par agglomération et un
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mirissement d'Ostwald se produit lorsque des temps de maintien courts a des
températures proches de la température de solvus. De plus, ils ont mesuré une cinétique
de coalescence (i.e. variation du volume moyen de précipités en fonction du temps) plus
élevée a plus haute température, mesurée a 3.24x10723m3s™1 a 1080 °C et
6.31x10723m3s71 4 1100 °C. Le comportement de mirissement (i.e. augmentation de
taille a fraction volumique constante) au lieu de la dissolution d’une population fine de
précipités a été également reporté par Anderson et al. [31] lors d’un vieillissement a 700
°C sur I’alliage RR1000. Les auteurs expliquent que les atomes de solutés qui forment les
précipités sont piégés dans les zones de déplétion lors de la trempe puis diffusent
lentement vers les précipités environnants pendant le vieillissement, permettant aux
précipités fins de croitre plutot que de se dissoudre. De plus, on observe que la fraction
des précipités y' primaires est toujours légerement plus élevée sous des vitesses de
chauffage plus rapides et qu’elle semble baisser légérement en méme temps que la
fraction des précipités y' secondaires et tertiaires augmente pour des vitesses plus lentes.
A partir de ces résultats, il semblerait que la dissolution des précipités y' secondaires et

tertiaires va €tre plus lente pour des vitesses de chauffage plus petites.
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(a) (b)
() (d)
(e) ()

Figure 4-11 : Micrographies MEB-In Lens des échantillons chauffés a des vitesses de chauffage
d'environ 330 °C/min (a, c, €) et de 7 °C/min (b, d, f), suivies de 5 min en isotherme a 990 °C (a,
b), 1030 °C (c, d) et 1050 °C (e, f).
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Figure 4-12 : Comparaisons entre les fractions surfaciques des précipités y' pour les deux vitesses
de chauffage, a (a) 990 °C, (b) 1030 °C et (c¢) 1050 °C avec un trait qui représente la fraction a
I’équilibre thermodynamique donné par ThermoCalc.
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L'évolution de la fraction surfacique est tracée en fonction de la température pour les
différentes populations de précipités a chacune des deux vitesses de chauffage appliquées
(Figure 4-13). La fraction des précipités y' primaires semble étre constante pour les deux
vitesses de chauffage observées (Figure 4-13). En revanche, des cinétiques de dissolution
différentes ont pu étre observées en fonction de la vitesse de chauffage pour les précipités
v' secondaires. Pour des températures inférieures a 1010 °C, leurs fractions restent a peu
pres constantes pour les deux vitesses de chauffage, mais au-dela de cette température les
précipités y' secondaires se dissolvent progressivement. La dissolution des précipités '
secondaires est plus rapide plus la vitesse de chauffage est élevée (points et courbe verts
dans la Figure 4-13), ce qui est inattendu. Une légeére décroissance linéaire de la fraction
des précipités y' tertiaires est observée sur la plage de température 1010 -1050 °C, pour

les deux vitesses de chauffage appliquées.
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Figure 4-13 : Evolution de la fraction surfacique de différentes populations de précipités y' en
fonction de la température, pour des échantillons chauffés a des vitesses de (a) = 330 °C/min et
(b) = 7 °C/min.

Pour des températures supérieures a 1010 °C, la fraction des précipités y' secondaires

et tertiaires peut étre décrite par les équations :

fyr, (T)TX330°C/min — _0,183T + 194,6 (4.4)

fyr, (T)T=7°6/min = —0,108T + 121,9 (4.5)
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fy,”I(T)Tz330°C/min = —0,025T + 27,01 (4.6)

fyr, (TYT=7°€/min = —0,030T + 33,24 4.7

Ou f,r (T)T et fy' ., (T)T correspondent 4 la fraction surfacique des précipités y'
secondaires et tertiaires, qui dépendent de la température T et également de la vitesse de
chauffage appliquée T'. Ces résultats montrent que, pour garantir la dissolution plus rapide
des précipités durcissants avant la compression, il vaut mieux chauffer les échantillons a
une haute vitesse de chauffage. S’il n’était question que de la dissolution, on s’attendrait
a I’inverse (i.e. une vitesse de chauffage lente produisant une dissolution plus rapide),
¢étant donné que les précipités y' auraient plus de temps pour se dissoudre avec une vitesse

plus lente.

La Figure 4-14 compare 1’état de précipitation y' des éprouvettes chauffées a une
vitesse d’environ 330 °C/min jusqu’a 1030 °C et 1050 °C, a de temps de maintien de 5
min (Figure 4-11(c, e)) et 25 min (Figure 4-8(a, b)). Un temps de maintien un plus long
(25 min) permet de voir si I’effet de la vitesse de chauffage tend a disparaitre avec un
maintien prolongé. La fraction totale de précipités y' réduit, de 37% a I’état de réception
vers 19,2% a 1030 °C et 15,7% a 1050 °C, et s’approche de la fraction d’équilibre pour
le maintien de 5 min. La dissolution est prépondérante et responsable de la diminution de
fraction y', d’autant plus €élevée a plus haute température. Une fraction totale et taille plus
importantes de précipités y' sont observées pour le temps maintien de 25 min, par rapport
au maintien a 5 min, pour les deux températures. Cette augmentation n’est pas attendue
une fois que la fraction de phase y' a 25 min de recuit s’¢loigne de la fraction a I’équilibre.
Un temps de maintien plus long devrait dissoudre plus de précipités et réduire encore plus
la fraction de phase y', afin d’atteindre la fraction d’équilibre thermodynamique. Il
semblerait que le maintien isotherme pendant 25 min favorise la croissance des précipités

y' secondaires et tertiaires plutot que la dissolution complete.
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Figure 4-14 : Comparaisons entre les fractions surfaciques des précipités y' a la vitesse de
chauffage ~ 330 °C/min, apres des maintiens isothermes de 5 min et 25 min a (a) 1030 °C et (b)
1050 °C, avec un trait qui représente la fraction a 1’équilibre thermodynamique donné par
ThermoCalc.

4.3 Conclusions et perspectives

Ce chapitre comporte deux volets en avec les évolutions statiques de 1’état de
précipitation : au cours du chauffage d’un échantillon avant essai de compression et au
cours de traitements thermiques isothermes a des températures proches du solvus de la

phase y'.
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Un modele phénoménologique a été établi pour décrire la cinétique de dissolution des
précipités y' primaires pour une plage de température qui va depuis Tgppp,,s jusqu’a 50 °C
en dessous du solvus. Comme perspective, ce modele peut étre appliqué a d’autres
alliages de microstructure y-y' et, une fois les coefficients ajustés au nouvel alliage. Par
ailleurs, ces précipités controlant la croissance des grains par effet de d’ancrage des joints
de grains, le modéle pourra également étre couplé a un modele de croissance de grains et
au modele de Smith-Zener pour la prédiction de la taille de grains obtenue a 1’issue de

traitements en isotherme.

L’impact de la vitesse de chauffage sur la cinétique de dissolution des précipités y'
secondaires et tertiaires a par ailleurs été étudié, pour comprendre ’état de précipitation
des échantillons qui seront soumis a des essais de compression dans la suite du manuscrit.
Il a été vu que, pour des températures jusqu’a 990 °C, I’effet de la vitesse de chauffage
était trés faible voir méme négligeable. En revanche lorsque la température augmente
(Jusqu'a 1050 °C), I’écart entre les fractions surfaciques de phase y' mesurées a différentes
vitesses de chauffage devient de plus en plus marqué. Il a été également observé que, plus
la vitesse de chauffage est importante, plus la cinétique de dissolution des précipités y'
secondaires est élevée, ce qui semble contre-intuitif et mériterait des analyses
supplémentaires. Il est bien de préciser que les microstructures qui seront déformées apres
chauffage rapide (échantillons introduits dans le four chaud et maintenus 5 min avant
déformation) dans les chapitres suivants seront toujours hors-équilibre. Un maintien plus
long de 25 min apres une vitesse de chauffage rapide a induit une augmentation de la
fraction de phase 7', ce qui est inattendu car un temps de maintien plus long devrait
dissoudre plus de précipités pour s’approcher de la fraction d’équilibre

thermodynamique, ce qui reste a expliquer.

Ces résultats confirment I’importance de 1’étape de chauffage - i.e. la vitesse, la
température et le temps de maintien - sur I’état de précipitation observé juste avant la
mise en forme. De plus, il serait intéressant de reprendre quelques essais a des
températures de plus en plus proches de la Ty, afin de pouvoir déterminer les
cinétiques de coalescence et de dissolution des précipités y' durcissants pour 1’alliage

René 65 en fonction des cinétiques de chauffage appliquées.
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Chapitre 5

5 Evolution des précipités y' en régime dynamique
et post-dynamique

Ce chapitre vise a décrire 1'évolution de la phase y' pendant et juste apres la
déformation a chaud. Des essais de compression et de traction a chaud ainsi que des essais
de fluage sous différentes conditions ont été réalisés en dessous de la température de
solvus de la phase 7', et mettent en évidence la précipitation (dynamique) de phase y'

pendant la déformation.

5.1 Plan d'expériences

Trois chemins thermomécaniques différents ont été appliqués a des échantillons
d’alliage René 65 avant déformation pour modifier la distribution des précipités y'. Le
premier chemin (Figure 5-1a) commence par un traitement thermique super-solvus a
1130 °C, environ 20 °C au-dessus de la Tgyjp,5, pendant 180 min suivi d’une vitesse de
refroidissement de 4 °C/min. Un maintien isotherme sub-solvus est ensuite effectué¢ a
1050 °C pendant 240 min pour obtenir la phase ' sous forme de précipités y' secondaires
uniquement. La microstructure résultante sera appelée M*y';;. Le deuxiéme chemin
(Figure 5-1b) consiste en un traitement thermique sub-solvus direct a 1050 °C pendant
240 min, permettant d'obtenir principalement des précipités y' primaires. La
microstructure correspondante sera donc appelée M*y',. Les Figure 5-3(a, b) confirment
que M*y';; et My, correspondent aux distributions initiales de précipités y' souhaitées.
Notons que les microstructures My';; et My’ juste avant déformation ont été observées
et caractérisées apreés un traitement thermique supplémentaire de dix minutes, afin de
reproduire exactement ce que les échantillons déformés ont vu juste avant d’étre
déformés. Ces microstructures My';; et My'; sont en fait trés proches de leurs variantes
M*. Les distributions de taille des précipités y' pour les microstructures My'; et My';; sont
représentées sur la Figure 5-4. Le troisieme chemin thermomécanique (Figure 5-1c¢)
consiste en un maintien a 1050 °C ou 1030 °C (méme température que la déformation
ultérieure) pendant 30 min pour obtenir une distribution bimodale (c'est-a-dire, avec
présence de précipités y' primaires et secondaires) conduisant aux microstructures
appelées ci-aprés My';-y';; (Figure 5-3(c, d)). La vitesse de chauffage de toutes les

montées en température de la Figure 5-1 est d’environ 330 °C/min.
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Figure 5-1 : Chemins thermomécaniques appliqués pour faire varier I'état de précipitation y' avant
compression et obtenir : (a) une distribution monomodale de précipités y' secondaires
(microstructures désignées par My';;), (b) une distribution constituée majoritairement des
précipités y' primaires (microstructures désignées par My';) et (c¢) une distribution bimodale
contenant a la fois des précipités y' primaires et secondaires (microstructures désignées par My’ ;-
¥'11). Les échantillons ont été trempés a différents moments pour aider a comprendre 'évolution
des précipités y' pendant le forgeage (régime dynamique) et aprés la déformation (régime post-
dynamique).

Pour comprendre la morphologie et fraction de précipités y' observés dans la Figure
5-3a, il va falloir suivre les évolutions depuis le premier chemin thermique de la Figure
5-1. Le traitement thermique super-solvus a 1130 °C suivi par un refroidissement lent a
permis de mettre toute la phase y' en solution et puis, lors du refroidissement lent, de
produire une population monomodale de précipités y' de 330 nm en taille moyenne
(diamétre de cercle équivalent), occupant une fraction surfacique de 34% et présentant
une morphologie fleurie (voir Figure 5-2a). La deuxi¢me étape est un traitement sub-

solvus (de 240 min a 1050 °C) qui a fait évoluer les précipités vers une morphologie
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cuboidale (Figure 5-2b), et la fraction surfacique diminuer de 34% a 17,6%. Cette
évolution morphologique peut étre justifiée par un désaccord de parametre de maille a
1050°C qui serait relativement ¢levé (en valeur absolue). Durand [15] a établi I’évolution
du désaccord de parametre de maille en fonction de la température pour I’alliage
AD730™ monocristallin. Il a vu que plus la température augmente a partir de 20 °C, plus
la valeur (positive) du désaccord de parametre de maille diminue, jusqu’a devenir nulle a
700 °C. Pour les températures supérieures a 700 °C le désaccord de parametre de maille
est négatif (i.e. paramétre de maille de la matrice supérieur a celui de la phase y') et
augmente en valeur absolue lorsque la température augmente. Considérant la similitude
I’interface y/y' peut donc étre relativement élevée 1050 °C et piloter la morphologie des
précipités. Donc, il semblerait que la morphologie cubique soit la plus stable lors d’un
traitement en isotherme a 1050 °C pour I’alliage René 65, afin de minimiser son énergie

de distorsion ¢élastique (voir section 2.2.1.3).

Le traitement isotherme sub-solvus a 1050 °C pendant 240 min de la Figure 5-1b
appliqué sur la maticre de départ (débouchure) permet la dissolution compléte des
précipités y' secondaires et tertiaires et produit une microstructure avec seulement des
précipités y' primaires. La taille des précipités observés sur la Figure 5-3b va de 0,7 pm
jusqu’a 8 um (Figure 5-4a). Les précipités de taille plus petite que les primaires
classiques (i.e. 0,7 pm — 2 pm) sont détaillés plus loin dans le chapitre 6. Enfin les
traitements a 1030 °C et 1050 °C pendant 30 min (Figure 5-1c) sur la débouchure ne sont
pas suffisants pour dissoudre complétement les précipités y' secondaires (d’autres
exemples dans la Figure 4-8). Une fraction de précipités y';; plus importante est observée

a 1030 °C qu’a 1050 °C, comme attendu.
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(a)

(b)

Figure 5-2 : Micrographies MEB - In Lens SE de 1’échantillon (a) aprés traitement super-solvus
a 1130 °C pendant 180 min puis refroidissement a 4 °C/min. (b) échantillon qui a vu le méme
traitement que celui de la figure (a) puis un traitement sub-solvus a 1050 °C pendant 240 min
(état M*y';; de la Figure 5-1a).
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Figure 5-3 : Micrographies MEB-In Lens SE aprés les différents chemins thermiques de la Figure
5-1: (a) Echantillon M*’;; obtenu aprés un traitement thermique super-solvus a 1130 °C pendant
180 min puis un maintien isotherme sub-solvus a 1050 °C pendant 240 min et une trempe (chemin
thermique de la Figure 5-1a). (b) Echantillon M%’; aprés traitement thermique a 1050 °C pendant
240 min et trempe (chemin thermique de la Figure 5-1b). (c), (d) Echantillons My';-y’;; obtenus
apres traitement thermique pendant 30 min a (c) 1030 °C et (d) 1050 °C. Les fléches bleues
indiquent la matrice vy, les fléches jaunes les précipités y' primaires et les fleches rouges les
précipités y' secondaires.

119



CHAPITRE 5 : EVOLUTIONS DES PRECIPITES y’
EN REGIME DYNAMIQUE ET POST-DYNAMIQUE

(a) My',

(b) My';;

Figure 5-4 : Distributions de taille des précipités y' pour les microstructures (a) My'; et (b) My';;.

5.2 Essais de compression, de traction et de fluage a chaud

Des essais de compression sur des éprouvettes cylindriques ont été réalisés avec des
vitesses de déformation de 107251 or 1071s™%, a 1030 °C et 1050 °C, en suivant
uniquement le chemin thermomécanique de la Figure 5-1c. Des essais sur éprouvettes
biconiques ont été réalisés a 1050 °C ou 1030 °C et a une "vitesse de déformation" de
1072571 et une "déformation équivalente macroscopique" de 0,6, en suivant les trois

chemins thermomécaniques définis sur la Figure 5-1. Des essais de traction ont été

conduits & des vitesses de 10735~ allant jusqu’a 3.1072s71, en suivant le chemin

thermomécanique de la Figure 3-6b.
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Des essais de fluage a charge constante ont été également réalisés a 1050 °C, jusqu'a
des niveaux de déformation de 0,2 et 0,5 et avec une contrainte initiale de 50 MPa. Afin
de comprendre les mécanismes purement li€s a I’application d’une contrainte a 1050 °C,
un essai qui suit le chemin thermomécanique subi par I'échantillon de fluage (mais sans
charge) a également été réalisé. Une fois l'essai lancé (c'est-a-dire l'application d'une
charge constante), les durées de I'essai ont ét¢ de 3 min et 4 min pour les essais de fluage
jusqu'a 0,2 et 0,5 déformation respectivement. Les conditions de mise en ceuvre des essais
de compression et de fluage et le post-traitement des données issues de ces essais sont

détaillés dans la section 3.3.

5.3 Les précipités y' observés apres déformation a chaud

5.3.1 Mise en évidence de la précipitation dynamique de phase y’

Avant et apres les essais de compression, les microstructures ont été¢ comparées pour
tous les chemins thermiques présentés dans la Figure 5-1. Ces observations ont été
réalisées dans des régions ou le niveau de déformation locale est d'environ 1,3. La fraction
de phase y' a augment¢ au cours de la déformation pour toutes les configurations, comme
l'illustre la Figure 5-5 et la Figure 5-6. La présence d'une population supplémentaire de
précipités y' fins apres déformation est particuliérement évidente en comparant les Figure
5-5¢ et Figure 5-5d, ou une fraction surfacique totale de précipités y' d'environ 13,7% a
été mesurée avant déformation (My')) et de 21,5% aprés déformation (My'; déformé).
Les précipités y' fins dynamiques représentent donc 7,5% surfaciques et leur diamétre
moyen est d'environ 80 nm. En supposant que cette population supplémentaire de
précipités n'a pas été formée au cours de la trempe, ce qui semble peu probable au regard
de leur taille et de leur fraction volumique, elle peut étre interprétée comme résultant d'un

processus de précipitation dynamique.

Pour les microstructures contenant des précipités y' secondaires juste avant
déformation (My';; et My';-y';;), la fraction surfacique mesurée aprés déformation est
aussi systématiquement plus élevée. La microstructure My';; déformé a une fraction de
surface totale de phase v’ de 24,0%, tandis que I’état My';; posséde une fraction de 17,6
% (Figure 5-5a et Figure 5-5b). De méme, des différences de 5,1% et 7,3% sur la fraction

surfacique totale ont été observées entre les échantillons My';-y';; et My',-y';, déformé
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a 1030 °C (Figure 5-6 (a, b)) et a 1050 °C (Figure 5-6 (¢, d)), respectivement. Il est
important de mentionner que la microstructure My';; déformé a montré a la fois une
augmentation de la fraction y';; et la présence de fins précipités y' apparus
dynamiquement (Figure 5-5b). La taille moyenne des précipités y' secondaires a
augment¢ au cours de la déformation de 340 nm (Figure 5-5a) a 390 nm (Figure 5-5b),
et la population de précipités y' fins a une taille moyenne identique a celle de 1'état
My'; déformé (en Figure 5-5d), soit environ 80 nm. Un effet de la déformation locale
sur la morphologie des précipités y' dans 1'échantillon My';; déformé est également
observé, comme le montre I’encart de la Figure 5-5b. A ce niveau de déformation locale
de 1,3, une forme irréguliére des précipités y';; est en effet observée, par rapport a 1'état
non déformé de la Figure 5-5a. Ce changement de morphologie peut s’expliquer par le
développement d’un réseau de dislocations aux interfaces y-y' plus dense lorsque le

niveau de déformation appliqué augmente [151,172].

Les microstructures My';-y’;; (Figure 5-6 (a, ¢)) présentent a peu prés la méme
fraction surfacique de précipités primaires y'; et la fraction de y';; quantifiée dans
I'échantillon maintenu a 1030 °C est plus élevée qu'a 1050 °C (8,3% contre 3,8%), comme
attendu. Les précipités fins (formés dynamiquement) observés dans les microstructures
My';-y';;_déformé ont une fraction surfacique d'environ 1% et une taille moyenne de 100
nm. Il faut souligner que la population de y' fins observée dans les états My';-y';;_déformé
sont un peu différents de ceux observés dans les états My'; déformé et My';; déformé
(Figure 5-5(b, d)). Ils sont légerement plus grands (100 nm au lieu de 80 nm) et ils se
trouvent a l'intérieur de certains grains seulement au lieu d'étre distribués uniformément
dans la microstructure. La fraction surfacique des précipités y' primaires n'a pas évolué
pendant la déformation puisque la variation de la fraction y'; mesurée avant et aprés

déformation (Figure 5-5(c, d) et Figure 5-6 (a-d)) n'est pas significative.
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Figure 5-5 : Micrographies MEB-In Lens SE des échantillons soumis a un traitement thermique
a 1130 °C pendant 180 min puis & un maintien isotherme a 1050 °C pendant 240 + 10 min (chemin
de la Figure 5-1a) : (a) avant déformation (My';;, avec une fraction surfacique totale de 17,6%)
et (b) aprés compression a chaud (My';; déformé, avec une fraction surfacique totale de 24,0%)
; Echantillons maintenus & 1050 °C pendant 240 + 10 min (chemin de la Figure 5-1b) : (c) avant
(My';, avec une fraction surfacique totale trés proche de 13,7%) et (d) aprés compression a chaud
(My',_déformé, avec une fraction surfacique totale de 21,6%). La déformation est appliquée a
1050 °C et 10™2s™1, toutes ces micrographies sont issues de pions biconiques ou cylindriques,
observés dans des zones a respectivement 1,3 et 1,2 de déformation locale (voir Figure 3-3). Les
fleches jaunes indiquent les précipités fins y' apparus dynamiquement.
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Figure 5-6 : a,b) Micrographies MEB-In Lens SE des échantillons maintenus a 1030 °C pendant
30 min (chemin de la Figure 5-1c) : (a) avant déformation (My';-y';;, avec une fraction surfacique
totale de 20,0%) et (b) aprés compression a chaud (My';-y';;_déformé, avec une fraction
surfacique totale de 25,1%). ¢,d) Echantillons maintenus a 1050 °C pendant 30 min (chemin de
la Figure 5-1c) : (c) avant déformation (My';-y';;, avec une fraction surfacique totale de 15,8%)
et (d) aprés compression a chaud (My';-y';;_déformé, avec une fraction surfacique totale de
23,1%). La déformation est appliquée a 1050 °C et 10~2s~1, toutes ces micrographies sont issues
de pions biconiques ou cylindriques, observés dans des zones a respectivement 1,3 et 1,2 de
déformation locale (voir Figure 3-3). Les fleches jaunes indiquent les fins précipités y' apparus
dynamiquement.

Apres déformation, dans les microstructures contenant initialement des précipités '
primaires (My'; déformé dans la Figure 5-5d et My';-y';; déformé dans les Figure 5-6

(b, d)), il existe des grains avec une absence totale de précipités y' détectables a 1’échelle
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du MEB. Ces grains sont principalement situés autour des grands précipités y' primaires
et sont susceptibles d'étre des grains recristallisés dynamiquement par le mécanisme de
recristallisation en hétéroépitaxie [53] ou par une recristallisation discontinue plus
classique [21,27]. De plus, une analyse MET sur un précipité¢ y' primaire apres
compression (My'; déformé) a révélé un réseau de dislocations a ’intérieur du précipité
(Figure 5-7). Ces dislocations peuvent accélérer la diffusion des éléments y-geénes vers
la matrice (autour du précipité) ou vers un germe de phase de composition chimique tres

proche de celle de la matrice y formé a I’intérieur du précipité (voir section 2.2.1.5).

Le nombre de précipités par unité d’aire a également été calculé avant et aprés
déformation (Tableau 5-1), afin d'exclure la possibilité que seule la croissance des y'j;
existants avant déformation soit responsable de 1'augmentation de la fraction surfacique
de y';; pendant la déformation. Le nombre de précipités par unité de surface est plus
¢levé apreés compression dans les deux microstructures, avec une augmentation plus

23 1.7 yum™?) pour la microstructure sans précipités y' primaires.

substantielle (de 0.6 um™
Ce résultat suggére que la précipitation dynamique est €¢galement responsable de la
formation des précipités dont la taille moyenne est de 260 nm dans I’état My';-
y'11_déformé ou de 390 nm dans 1’état My';; déformé, et pas seulement des précipités
fins de 80 nm. Dans I'ensemble, une augmentation de la fraction surfacique totale de phase
y' d'environ 7 % a été observée entre les états avant et aprés déformation pour les trois

différentes microstructures initiales déformées a 1050 °C (Figure 5-5(b, d) et Figure

5-6d).
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Figure 5-7 : Micrographie MET en champ clair d’un précipité primaire y' dans un échantillon de
microstructure My'; déformé selon le chemin thermomécanique de la Figure 5-1. La lame mince
a été obtenue par étapes successives de polissage mécanique et amincissement ionique final a
I’aide d’un polisseur ionique de type PIPS (Precision lon Polishing System) Gatan 691. Le
microscope Thermo Fisher Spectra 200 a été employé pour I’analyse. Cette observation a été
réalisée grace au concours de Philippe Vennégues du CRHEA.

Tableau 5-1 : Nombre de précipités y' secondaires par unité de surface.

Pour résumer cette section, il a été montré que la précipitation dynamique se
produit dans le superalliage polycristallin René 65, au cours de la déformation
(compression) a chaud, a2 1030 ou 1050 °C et a la vitesse de 102 s, Ce mécanisme
conduit a la formation de deux populations de précipités y' dynamiques : des précipités
fins formés dynamiquement, de diamétre moyen d'environ 80 nm, uniformément répartis
dans la matrice, qui seront appelés y'fi,_ dyn> € UNC population de précipités y' de
morphologie irréguliére et dont la taille est assez similaire a celle des précipités y';;, qui

sera appelée y'j; dyn’ La population y'}; dyn comprend la fraction totale de précipités dans

la gamme de taille y';; mesurée aprés déformation, c'est-a-dire, la fraction de précipités
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Y’ 11 déja présents avant la déformation, qui ont évolué dynamiquement, plus la fraction
de précipités y' formés dynamiquement avec une taille dans la fourchette définie pour les
¥'11- Dans la suite de ce chapitre, notre attention se portera principalement sur 1'évolution

des populations ¥’ ¢, aym ©t Y 4yn €0 fonction des paramétres de déformation (niveau

de déformation, température, taux de déformation) et pendant le régime post-dynamique.

5.3.2 Influence des conditions de déformation (T, €, €) sur la précipitation
dynamique

La Figure 5-8 présente la fraction surfacique des précipités y' dans les microstructures
My';-y'; _déformé, My'; déformé et My'; déformé, triées par plages de taille, en
fonction du niveau de déformation locale appliquée. On constate que plus I'amplitude de

déformation est élevée, plus la fraction de précipités y' 7, ayn ©t Y 4ym St importante.

En comparant la fraction surfacique de la phase y' des échantillons déformés a différents
niveaux de déformation avec les échantillons non déformés (barres "avant déformation”
dans la Figure 5-8), on constate que la précipitation dynamique est observée méme pour
de petites déformations (0,2 de déformation locale). La précipitation dynamique semble
donc étre plus importante pour des niveaux de déformation plus ¢élevés, mais seulement
jusqu'a une certaine amplitude de déformation. Par exemple, dans la Figure 5-8¢, élever
la déformation au-dela d'environ 1,0 ne conduit pratiquement plus a aucune évolution de
la fraction y' dynamique. La raison pour laquelle la fraction surfacique de phase y' semble
stagner sur la Figure 5-8c pourrait étre liée au mécanisme de recristallisation qui
consomme une partie de 1'énergie stockée et dissout les fins précipités y' au sein des grains

écrouis [86,96-100,173].
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Figure 5-8 : Quantification de la fraction surfacique des précipités y' en fonction du niveau de
déformation locale. Tous les échantillons (biconiques) ont été traités thermiquement et comprimés
a 1050 °C, a une vitesse de déformation de 107251 et a 0,6 de "déformation équivalente
macroscopique". (a) Microstructures My';; déformé, (b) My'; _déformé et (¢) My';-y';;_déformé.
Les chiffres représentent les fractions surfaciques de chaque type de précipités.
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Des essais de compression a chaud ont été réalisés a 1030 °C et 1050 °C pour des
vitesses de déformation de 107251 et 10715~ (chemin présenté dans la Figure 5-1c¢)
afin d'analyser I'effet de la température et de la vitesse de déformation sur la précipitation
dynamique. La Figure 5-9 montre 1'évolution de la fraction surfacique totale de phase y'
en fonction local du niveau de déformation pour la méme vitesse de déformation de
1072571 et pour les deux températures. Plus la température est élevée, plus la fraction
volumique de phase y' a 1'équilibre est faible et plus la dissolution est rapide (pendant le
maintien avant la déformation), conduisant par conséquent a une fraction totale de
précipités y' plus faible [2,65]. La fraction volumique de phase y' a 1'équilibre prédite par
ThermoCalc pour 'alliage René 65 [8] est d’environ 17 % a 1030 °C et 13% a 1050 °C,
ce qui correspond aux valeurs mesurées avant la déformation. L'augmentation de la
fraction surfacique de précipités y' aprés déformation observée a 1050 °C (Figure 5-8c)
peut également étre observée a 1030 °C, et suit la méme tendance avec le niveau de
déformation appliqué (Figure 5-9). La fraction totale des précipités y' atteinte apres
déformation est Iégérement plus €levée a 1030 °C qu'a 1050 °C, mais l'augmentation de
la fraction dynamique est plus faible (environ ~7 % d'augmentation a 1050 °C et ~4 % a
1030 °C, pour une déformation locale de 1,3), ce qui indique que la précipitation
dynamique est sensible a la température. Plus la température est élevée, plus la

précipitation dynamique y' est importante pendant la déformation, pour un niveau de

déformation donné.
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Figure 5-9 : Influence de la température de déformation sur la fraction surfacique totale de phase
y' en fonction du niveau de déformation dans les états My';-y';; déformé, échantillons biconiques
déformés a 107251, 4 1050 °C (points rouges) ou 1030 °C (points bleus). Les barres d’erreur
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correspondent a la somme de I’erreur associé a 1’opérateur (choix du seuil au moment de la
binarisation) plus de I’erreur li¢ a la représentativité statistique des images sur la microstructure.

L'effet de la vitesse de déformation sur la précipitation dynamique a 1050 °C eta 1030
°C est visible sur la Figure 5-10. En comparant les micrographies apres déformation a
1072571 et 1071571, une fraction de précipités y' plus élevée est obtenue avec la vitesse
de déformation plus lente. Il convient de mentionner ici que les échantillons déformés a
une vitesse de déformation de 10~ 1s ™1 pourraient avoir subi une légére augmentation de
température par auto-échauffement. Cela pourrait également affecter la cinétique de
précipitation dynamique comme un effet secondaire de 'augmentation de la vitesse de
déformation. L'effet de la vitesse de déformation est plus net a 1050 °C, avec une fraction
surfacique totale atteinte aprés déformation jusqu’a un niveau de déformation de 1,3 de
22 % a 10725~ contre 18 % a 107 1s™1. La précipitation dynamique semble donc étre

favorisée a des températures plus élevées et a des vitesses de déformation plus lentes.
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Figure 5-10 : (a) Micrographies avant (My';-y';;) et aprés (My';-y';;_déformé) compression a
chaud a 1050°C a 1071s71 et 10725~ jusqu’a un niveau de déformation de 1,3. Fractions
surfaciques de précipités y' avant et apres déformation a (b) 1030 °C et a (c) 1050 °C
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5.3.3 Précipitation dynamique et recristallisation dynamique

Cette section vise a déterminer 1’état de recristallisation dans des échantillons ou une
précipitation dynamique a été observée et a analyser comment la fraction de grains
recristallisés évolue en fonction des conditions de déformation et de la présence de
précipités formés de maniére dynamique. La Figure 5-11 montre des cartographies de
désorientations locales (mesurées par le parametre KAM défini dans la section 3.4.3) de
I’échantillon My',-y';; déformé (1050 °C) a différents niveaux de déformation, ainsi que
la fraction recristallisée correspondante. Plus le niveau de déformation locale augmente,
plus la fraction recristallisée augmente, résultat attendu car 1’augmentation du niveau de
déformation (i.e. de la densité de dislocations) favorise le mécanisme de recristallisation
[86]. Des microstructures partiellement recristallisées ont été également reportées par Fu
et al. [174] lors des essais de compression sub-solvus sur ’alliage René 88DT. Il est
montré dans la Figure 5-8 que la précipitation dynamique a été aussi plus importante pour
des niveaux de déformation plus élevés. Donc la fraction recristallisée, aussi bien que la

précipitation dynamique, sont favorisées a des niveaux de déformation plus importants.

132



CHAPITRE 5 : EVOLUTIONS DES PRECIPITES y’
EN REGIME DYNAMIQUE ET POST-DYNAMIQUE

3

Déformation locale = 1

| Déformation locale = 1,1

Déformation locale = 0,2

Figure 5-11 : Cartographies KAM de I’échantillon My';-y';; déformé aprés compression a chaud
a 1050°C, vitesse de déformation de 107251 et & des niveaux de déformation locale de a) 1,3,
b)1,1 et c) 0,2. Pas de mesure de 150 nm ; champ de 141,75 um x 106,36 um. Les précipités
y'1 détectables par EDS (donc de taille supérieure a 0,5 microns) sont représentés en blanc.
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Les effets de la température et de la vitesse de déformation sur la recristallisation
dynamique sont présentés dans les Figure 5-12 et 5-13. Une fraction recristallisée plus
importante est observée a 1030 °C par rapport a 1050 °C (Figure 5-12), ce qui est assez
surprenant. La recristallisation dynamique est un mécanisme thermiquement activé, donc
favorisée a plus haute température [86,98]. De ce fait, il serait plus logique d’avoir une
fraction recristallisée plus élevée a 1050 °C. Une fraction recristallisée plus élevée a été
mesurée pour 1’échantillon déformé a plus haute vitesse de déformation (Figure 5-13),
ce qui est aussi inattendu. Une basse vitesse de déformation a tendance a favoriser la
recristallisation dynamique car la durée de la déformation est longue et donc la
microstructure a plus de temps pour recristalliser [86,98]. Etant donné que la précipitation
dynamique est favorisée a plus haute température (Figure 5-9) et a basse vitesse de
déformation (Figure 5-10), une possible explication est que la présence de précipités
formés au cours de la déformation va géner la recristallisation dynamique. Par
conséquent, a haute température et a basse vitesse de déformation, une fraction
recristallisée plus petite pourrait étre justifiée par la présence d’une fraction plus
importante de précipités dynamiques dans la microstructure, une hypothése qui reste a
vérifier. Il semblerait que les conditions qui favorisent la précipitation dynamique sont
les mémes qui inhibent ou empéchent la recristallisation dynamique, ce qui montre la
concurrence entre ces deux processus pendant la déformation a chaud. Ce comportement

a également été observé par d'autres auteurs [7,9] pour 1’alliage AD730™,
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& frex =31%
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Figure 5-12 : Effet de la température de déformation sur la recristallisation et précipitation
dynamiques. Micrographies et cartographies KAM de deux pions droits déformés a a) 1030 °C et
b) 1050 °C, a une vitesse de déformation de 10725~ 1. Niveau de déformation locale fixé a 1,2.
Pas de mesure de 125 nm ; champ de 113,42 pm x 85,07 um. a) et b) Micrographies SE sous les
conditions EBSD (juste avant 1’analyse). c) et d) Cartographies KAM des zones présentées en a)
et b), ou les précipités y' détectables par EDS (donc de taille supérieure a 0,5 microns) sont
représentés en blanc.
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Figure 5-13 : Effet de la vitesse de déformation sur la recristallisation et précipitation
dynamiques. Micrographies et cartographies KAM de deux pions droits déformés a 1050 °C a des
vitesses de déformation de a), ¢) 107 1s™1 et de b), d) 1072571, Niveau de déformation locale
fixée a 1,2. Pas de mesure de 125 nm ; champs de 113,42 pm x 85,07 pm. a) et b) Micrographies
SE sous les conditions EBSD (juste avant 1’analyse). ¢) et d) Cartographies KAM des zones
présentées en a) et b), dont les précipités y' détectables par EDS (donc de taille supérieure a 0,5
microns) sont représentés en blanc.

5.4 Evolutions post-dynamiques des différentes populations de
précipités y’

Des essais de compression suivis de maintiens isothermes de 30 s jusqu’a 240 min
ont ¢été réalisés afin d'analyser I'évolution des précipités formés pendant la déformation.
La Figure 5-14 et la Figure 5-15 montrent respectivement des micrographies des états
My', déformé et My';; déformé, trempés a I’eau immédiatement aprés déformation (<
3s) ou apres différents temps de maintien isotherme. Les conditions de déformation sont

1050 °C et € = 10725~ et le niveau de déformation est de 1,3.
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La Figure 5-16 montre 1'évolution de la fraction surfacique de phase y' en fonction du
temps de maintien post-dynamique. La microstructure My';; présente une fraction
surfacique avant déformation plus importante (17,6 %) par rapport a la My'; (13,8%), ce
qui indique que la My';; a une fraction plus loin de la fraction d’équilibre estimée par
ThermoCalc (d’environ 13% a 1050 °C). Les précipités fins formés dynamiquement

Y fin_ dyn SONL complétement dissous aprés 10 min de maintien post-dynamique, pour les

deux microstructures. La fraction surfacique des précipités fins immédiatement apres la
compression a été quantifiée a 7,5% et 2,9% pour les échantillons My'; déformé (Figure
5-16a) et My';; déformé (Figure 5-16b), respectivement. Aprés seulement 30s de

maintien, la fraction surfacique ¥’ dyn tombe a 3,9% dans la microstructure

My'; def 30s et reste presque constante a 2,7% pour la microstructure My';; def 30s.
Si on suppose que le front de recristallisation consomme une partie de 1'énergie stockée
et dissout les précipités y' fins, il semble que la microstructure My';; présente plus de

difficultés a recristalliser que I'état My';, car la fraction surfacique Y'fin gyn sur

1'échantillon My';; def 30s n'a montré aucune variation perceptible.

La fraction surfacique y';; 4ynT€Ste presque constante (de 21,2% a 20,5%) dans la

microstructure My'; def 30s. La fraction de précipités y' primaires reste constante aprés
un temps de maintien de 30s, suivie d'une 1égere augmentation apres un temps de maintien
de 10 min (14,3% a 16,9% ; ce qui pourrait étre di a la croissance de certains précipités
plus petits qui atteignent le seuil de taille pour entrer dans la classe des précipités
primaires), et se terminant par une fraction surfacique équivalente a la fraction d’équilibre
définie par ThermoCalc a 1050 °C (microstructure My'; def 30min). Aucun changement
dans la taille moyenne des précipités y' primaires n'a été observé pendant tous les
traitements post-dynamiques, qui est restée a environ 2,5 pm. La fraction surfacique totale
des microstructures My';;, reste aux alentours de 20-22% depuis 1’état juste aprés
déformation (échantillon My';; déformé) jusqu’a 60 min de maintien post-dynamique,
pour terminer a 13,8 % apres 240 min de maintien. Notons que la fraction totale de phase
Y' ne revient pas a la fraction observée avant la déformation (17,6 %), méme aprés 60 min

de recuit post-dynamique. Le diamétre moyen des y';; dyn diminue aprés 30s de maintien

(390 nm a 360 nm), reste relativement constant, entre 360 et 370 nm, pour les

microstructures My';; def 10min et My';; def 30min, augmente a 430 nm pour la
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microstructure My';; def 60min et atteint 360 nm aprés 240 min de maintien post-

dynamique.

Il convient également de souligner 1'évolution morphologique des précipités dans les
Figure 5-15(a-d) et Figure 5-17, ou les précipités cubiques (avant déformation)
deviennent de plus en plus sphéroidaux avec I'augmentation du temps de maintien post-
dynamique (Figure 5-17¢). Cette évolution de morphologie peut s’expliquer par la perte
de cohérence des précipités y' comme conséquence d’un réseau de dislocations formé aux
interfaces y-y' au cours de la déformation. La contribution de I’énergie interfaciale devient
prépondérante et pour la minimiser le systéme tend a augmenter la fraction volumique

des précipités y';; dyn Ct a les rendre de plus en plus sphériques.

Trempé 30s de maintien post-dynamique

oo

(’I_déoé ‘ ~ (b)My’,_def 30s

(c)My';_def_10min ( y’ ;_def_30min

Figure 5-14 : Micrographies MEB-In-Lens SE d'échantillons biconiques qui correspondent au
chemin thermomécanique de la Figure 5-1b, déformés a 1050 °C, a une vitesse de déformation
de 1072571 et 4 une déformation locale de 1,3, suivies par une trempe a I'eau (a) immédiate ou
apres (b) un maintien de 30 s, (c) un maintien de 10 min et (d) un maintien de 30 min a 1050 °C.
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30 s de maintien post-dynamique

@ L

b)My';;_def 30s

(c)My';;_def 10min

Figure 5-15 : Micrographies MEB-In-Lens SE d'échantillons biconiques qui sont issues du
chemin thermomécanique de la Figure 5-1a, déformés a 1050 °C, a une vitesse de déformation de
1072571 et a une déformation locale de 1,3, suivies par (a) une trempe a I'eau (a) immédiate ou
apres (b) un maintien de 30 s, (c) un maintien de 10 min et (d) un maintien de 30 min a 1050 °C
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Figure 5-16 : Quantification de la fraction surfacique des précipités y' en fonction du temps de
maintien post-dynamique, au centre d'échantillons biconiques déformés a 1050 °C et 10~ 2s~1
jusqu’au niveau de déformation de 1,3. Familles microstructurales (a) My'; et (b) My',;.
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(a) (b)

() (d)

Figure 5-17 : Micrographies MEB-In Lens des échantillons de la famille My';; (a) juste aprés
déformation (My';; déformé) et aprés maintiens post-dynamiques de (b) 10 min
(My'};_def 10min), (c) 60 min (My';; _def 60min) et (d) 240 min (My';;_def 240min).

5.5 Force motrice et mécanismes de la précipitation dynamique

5.5.1 Discussion sur I’effet de la contrainte et de la déformation sur la

précipitation dynamique

Afin de décorréler l'effet de la contrainte appliquée de celui de la déformation
plastique (c’est-a-dire de densités de dislocations accrues), des essais de fluage ont été
réalisés. La déformation de fluage se développe progressivement avec le temps, de sorte
que l'interruption de 1'essai a différents moments permet d'obtenir des échantillons avec
une quantité différente de dislocations. La Figure 5-18b montre la fraction surfacique
totale des précipités y’' obtenus apres les essais de fluage a 1050 °C ou apres le traitement
thermique correspondant (avec le méme parcours thermique mais sans appliquer aucune

contrainte), ou chacune des populations y' quantifiée est indiquée sur la micrographie de
la Figure 5-18a. Trois classes de précipités y' peuvent étre observées : des primaires (E
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> 0,7 um), des secondaires (0,1 pm < d <07 um) et une troisieme population de
précipités y' trés fins (environ 20 nm de diamétre moyen, identifiés par le cercle rose sur
la Figure 5-18a), qui sont dispersés de maniére homogene dans toute la matrice y (sauf
aux abords des joints de grains ou de précipités plus gros). Compte tenu de leur
distribution et de leur taille, ces précipités y' trés fins se sont trés probablement formés
apres la déformation, lors du refroidissement a 480 °C/min apres l'essai de fluage.
Neéanmoins, il est possible de déduire de ces résultats une influence de la présence de
dislocations sur la germination de la phase y'. En effet, plus le niveau de déformation est
¢levé, plus la fraction de précipités y' fins observée apres l'essai de fluage est élevée
(représentée par les colonnes roses dans la Figure 5-18). Cet effet peut étre expliqué par
la densité des dislocations qui augmente avec le niveau de déformation, si I’on admet que
les dislocations servent de sites préférentiels pour la germination, comme souvent évoqué
dans la littérature [27,131,132,175]. On consideére donc que lors des essais de fluage, il
existait seulement deux populations de précipités y’, qui correspondent aux colonnes

bleue et verte du graphique ci-dessous.

Lorsque 1'on compare les fractions surfaciques obtenues pour 1'échantillon non
déformé mais soumis au méme historique thermique, appelé "Non chargé", avec
I'échantillon qui a subi un essai de fluage jusqu'a 0,2 déformation, on remarque une légére
augmentation de la fraction surfacique des précipités de taille moyenne 260 nm (fraction
verte de la Figure 5-18), qui ne s’accentue pas lorsque le niveau de déformation
augmente. Cette augmentation pourrait donc traduire un effet supplémentaire de la
contrainte sur la précipitation dynamique. Par ailleurs, Wu et al. [151] ont observé
l'impact d’essais de fluage (i.e. charge constante a haute température) sur le grossissement
des précipités y'. Les précipités y' secondaires présents avant l'essai peuvent donc
potentiellement évoluer également par miirissement dynamique (voir chapitre 2, section

2.3.2).
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Figure 5-18 : (a) Microstructure de I'échantillon qui n'a pas été chargé mais seulement traité
thermiquement montrant les trois populations y' identifiées dans la série d'échantillons de fluage.
Micrographie sélectionnée pour illustration qualitative (c'est-a-dire non utilisée pour la
quantification de la fraction surfacique de la phase y'). D'autres images sur une zone moins
attaquée ont été utilisées pour la quantification. Les fléches bleues et vertes et le cercle rose aident
a identifier qualitativement la morphologie et la distribution spatiale des trois populations de
précipités. (b) Fraction surfacique des trois populations y', séparées par des critéres de taille, dans
I’¢état traité thermiquement et dans les états apreés déformation par fluage jusqu’a 0,2 ou 0,5.

En comparant la microstructure des échantillons testés a 1050 °C, sans chargement et
aprés 0,5 de déformation par fluage (Figure 5-19), on observe une légere différence
d’aspect de l'interface y/y' des précipités y' secondaires qui semble devenir rugueuse sous
I’effet de la déformation. Cette « rugosité » peut s’expliquer par I’interaction des
dislocations générées lors de I’essai de fluage avec la phase ordonnée. De plus, un nombre
assez important de précipités fins peut étre observé dans les deux configurations, dont la

fraction ne peut pas étre distinguée visuellement.
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Figure 5-19 : Morphologie des précipités y' secondaires de I’échantillon (a) qui n'a pas été chargé
mais seulement traité thermiquement a 1050 °C et (b) apres essai de fluage a 1050 °C jusqu’a € =
0,5.

5.5.2 Force motrice pour la précipitation dynamique de la phase v’

Pour qu'une transformation de phase soit observée, que ce soit dans le régime
dynamique ou non, une force motrice (thermodynamique) pour la transformation et une
cinétique suffisamment rapide sont nécessaires. Les résultats de fluage suggerent que la
cinétique de précipitation dynamique est influencée a la fois par la contrainte, qui
favoriserait d’une certaine maniere le grossissement dynamique des précipités
préexistants, et par la déformation, les dislocations produites favorisant les cinétiques de

germination et de croissance des nouveaux précipités. Cependant, il reste a expliquer
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quelle est la force motrice d'une telle transformation. Selon la thermodynamique, toute
transformation qui entraine une diminution de 1'énergie libre de Gibbs est théoriquement
possible. Au cours de la déformation a chaud, les contributions de 1'énergie ¢lastique AG,;
et de I'énergie de déformation plastique associ€ aux dislocations AG, pourraient conduire
a un déplacement de I'équilibre avec une augmentation de la fraction de phase y' comme
illustré schématiquement sur la Figure 5-20. Avec l'augmentation de la contrainte et du

niveau de déformation, les contributions énergétiques AG,; et AG, vont augmenter pour

les deux phases, mais d'une quantité différente pour chacune.

AG, représente la contribution €énergétique li€e a la densite de dislocations généree
par déformation plastique. En supposant que la contrainte soit la méme dans les deux
phases, on s'attend a ce que AG,, soit plus grande pour la matrice que pour la phase y’,
puisque la phase y' est beaucoup plus dure que la phase y [2,176] (dureté de la phase y’
42% plus importante par rapport a celle de la matrice y, pour I’alliage CMSX-6 [176]).
La phase moins dure (i.e. la matrice y) se déformera plus (c'est-a-dire une densité de
dislocation plus €levée) et par conséquent une contribution énergétique AG, plus
importante par rapport a la phase ordonnée y' [104,177]. Les contributions de I'énergie
¢lastique AG,; sont liées aux constantes d’¢lasticit¢ de chaque phase [178,179]. En
considérant que le module d'¢lasticité des phases y et y', dans les alliages de Ni de
microstructure y-y’, est légerement différent [151,176] (253GPa pour la matrice y et
275GPa pour la phase y', alliage Waspaloy a température ambiante [176]), on s'attend a
ce que les contributions ¢€lastiques soit aussi assez proches pour les deux phases, voire

légerement supérieure pour la phase y'.

En comparant les deux contributions énergétiques, la contribution AG,; est susceptible
d'étre plus petite que la contribution AG, sur les changements d'équilibre
thermodynamique. La somme des contributions des énergies élastique et plastique
entrainera un déplacement local de 1'équilibre thermodynamique, avec une fraction de

phase vy’ a I'équilibre dynamique supérieure a celle des conditions statiques.
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Figure 5-20 : Illustration schématique d'un diagramme d'énergie de Gibbs expliquant comment
I'équilibre des phases peut €tre modifié sous l'effet de la contrainte (contribution de 1'énergie
élastique) et de la déformation (via une contribution de la densité de dislocations).

5.5.3 Evolution post-dynamique des précipités y’ formés dynamiquement

Lors du maintien post-dynamique, la contribution élastique serait supprimée une fois
la contrainte relachée, mais pas nécessairement la contribution plastique car la
microstructure doit se régénérer (par le mécanisme de recristallisation post-dynamique)
pour éliminer la densité de dislocations stockée. Dans ce cas, la contribution de la densité
de dislocations ne serait enticrement dissipée qu'apres la recristallisation compléte ou la
restauration significative de la matrice, permettant au matériau de revenir aux fractions
d'équilibre statique. Les résultats de la Figure 5-16a suggérent que 30 min de maintien
post-dynamique sont suffisantes pour ¢éliminer tous les effets provoqués par la
déformation a chaud pour la microstructure My'; déf xx. Ainsi, aprés 30 min de
maintien, on tend vers 1’équilibre statique pour lequel la fraction de phase y' est d'environ

13 % a 1050 °C [8].

L'évolution post-dynamique observée dans la Figure 5-16b (My',, déf xx) a
cependant montré que méme un recuit post-dynamique de 60 min est trop court pour

ramener la fraction de phase y’ a sa valeur d'équilibre statique. Il a été observé que, depuis
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I’état juste apres déformation (My';;_déformé), la fraction des précipités y';; ayn TSt a
peu pres constante (entre 20-22%) jusqu’a 60 min de temps de maintien, et ne s’approche
des 13% de 1’équilibre statique prévus par ThermoCalc qu’apres 4h de traitement. Cette

fraction constante des précipités y';; dyn (de 0 a2 60 min de maintien post-dynamique), en

conservant la taille moyenne des précipités a peu pres constante, ajoutée a I'évolution de
la phase vy’ vers une morphologie sphérique (Figure 5-17) peut étre expliquée par la forte
influence de 1'énergie interfaciale a haute température, également constatée par Xu et al.
[37] dans un alliage a base de Ni. Pour minimiser I'énergie interfaciale, le systéme tend a

augmenter la fraction volumique des précipités y';; dyn Ct a les rendre de plus en plus

sphériques. Par ailleurs, les précipités de la microstructure My';; déformé observés juste
apres la déformation, bien que présentant encore une taille similaire aux précipités y'
secondaires, ne peuvent plus vraiment étre considérés comme tels. Il a en effet été
constaté une morphologie irréguliére des précipités y';; dyn apres déformation, provoquée
par les interactions avec les dislocations (voir Figure 5-17a). Ces évolutions ont conduit
a ’obtention de précipités y' qui ont perdu leur cohérence du fait de I’accumulation de
dislocations (induites par la déformation) a leurs interfaces, de taille un peu plus grande

que celle des précipités y';; classiques.

Des cartographies EBSD ont été acquises pour les microstructures My'; déf 30min
et My';; déf 30min (Figure 5-21), afin de vérifier 1’état de recristallisation aprés 30 min
de maintien post-dynamique et de pouvoir relier la fraction recristallisée et I’état de
précipitation observé. Qualitativement, on remarque que la microstructure
My'; déf 30min, qui a une fraction de phase y' proche de I'équilibre thermodynamique a
1050 °C (14,8% mesurés contre 13% prévus par ThermoCalc), présente une
microstructure  fortement recristallisée  (Figure 5-21e). La microstructure
My';;_déf 30min présente au contraire des sous-structures de restauration dans la matrice
entre les précipités et des désorientations mesurables entre les précipités et matrice, de
Iordre de 4° (Figure 5-21f). La microstructure My';; déf 30min est donc trés peu
recristallisée, nettement moins que la microstructure My'; déf 30min, bien les chemins
thermomécaniques appliqués soient identiques. Ce résultat indique que le temps de
maintien en post-dynamique permet ou non de recristalliser complétement la
microstructure selon I’état de précipitation y' initial et son évolution dynamique. Les

précipités y';; dyn (seuls présents dans 1’état My';; déf 30min) génent fortement la
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recristallisation, beaucoup plus fortement que les précipités plus gros de I’état
My';_déf 30min. 1l semble par ailleurs que le retour a la fraction statique d’équilibre soit
plus rapide pour 1’échantillon qui recristallise plus facilement (Figure 5-16). Il est donc
possible que la recristallisation assiste en quelque sorte ce retour a 1'équilibre, par un
mécanisme qui resterait a étudier. En particulier, pour conforter cette hypothese, il aurait
été intéressant de vérifier si la microstructure My';; déf 240min est recristallisée ou non,

mais cela n’a pas été fait.
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Figure 5-21 : Imagerie d’échantillons aprés 30 min de post-dynamique des microstructures (a)
My'; _déf 30min et (b) My';; déf 30min. (¢), (d) Cartographies d’orientation des phases y et '
confondues, représentées dans un code de couleur indiquant la projection de 1’axe Z du repére
macroscopique dans le repére du cristal. (e), (f) Cartographies du paramétre de désorientation
locale KAM. Les précipités les plus gros, reconnus par analyse EDS, sont représentés en blanc et
les joints macles en jaune (joints a 60° <111> avec une tolérance de 2°). Pas de mesure de 38 nm ;
taille de champs de 22,76 um x 17,01 pm.
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5.5.4 Influence de la topologie initiale sur la précipitation dynamique de la phase
v’ et role des dislocations

Avec l'augmentation du niveau de déformation, une plus grande densité de
dislocations est générée, épinglées par les précipités initialement présents et enchevétrées
les unes avec les autres. Etant donné que la limite d'élasticité de la microstructure My’
est plus élevée que celle de la microstructure My'; (tendance illustrée dans la Figure
5-28a), une déformation plastique plus faible est attendue pour ['échantillon
My';; déformé (Figure 5-5b) pour une méme déformation totale. Ainsi, pour une méme
taille de grains entre ces deux échantillons, il est fortement probable que la microstructure
My';; présente une plus faible densité de dislocations que la microstructure My';. Dans
le cas présent, la microstructure My';; a une trés grande taille de grains (environ 200 pm)
par rapport & My'; (environ 10 um). Par conséquent, la majorité de la déformation dans
'échantillon My';; déformé est assurée par la plasticité a l'intérieur du grain, tandis que
pour la microstructure My'; déformé a grains fins, les glissements de dislocation
intergranulaires participent aussi largement a la déformation plastique. Par conséquent,
on considére qu’une densit¢ plus ¢élevée de dislocations est attendue pour la

microstructure My'; déformé (Figure 5-6b).

On suppose que les points ou les dislocations se croisent sont des points fixes ou
moins mobiles favorisant ainsi la ségrégation des ¢léments y'-génes [154,180] et ensuite
la germination et de croissance de la phase y' a ces endroits. En admettant que les
intersections entre dislocations sont des sites préférentiels pour la germination des
précipités v’ comme proposé dans [131,132,175], cela expliquerait la fraction plus élevée
de fins précipités dynamiques trouvés dans 1'échantillon My'; déformé. La diffusion
accélérée le long des dislocations expliquerait pourquoi les précipités dynamiques formés
en premier peuvent croitre (dans la microstructure My';; déformé), ce qui entraine une
augmentation apparente de la fraction y';;. En outre, la possibilité d'une 1égére croissance
dynamique ou d'une coalescence des précipités y' secondaires déja existants pendant la
déformation ne peut pas étre écartée. La différence entre la distribution de tailles de
précipités formés dynamiquement de la Figure 5-5b (y' cubiques de 390 nm + y' fins de
80 nm) et celle de la Figure 5-6b (uniquement y' fins de 80 nm) peut étre considérée

comme une conséquence de la topologie initiale de phase y' présente avant la déformation
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et des interactions des dislocations avec les précipités pendant la compression. Il est
important de préciser que la fraction aprés déformation (My'; déformé) est supérieure a
la fraction d’équilibre statique (21,6% contre 13%), il y a donc une force motrice
thermochimique pour faire disparaitre les précipités dynamiques. La recristallisation
semble avoir un effet favorable sur la cinétique de retour a 1’équilibre de phase y' (voir

évolution post-dynamique de la Figure 5-14).

5.6 Précipitation dynamique dans I’alliage AD730™ et dans une
version monogranulaire de I’alliage René 65

Puisque le mécanisme de précipitation dynamique a été observé pour le superalliage
René 65, d'autres superalliages y-y’ sont susceptibles de connaitre des phénoménes
similaires. Des essais de compression suivant le chemin thermique de la Figure 5-1(b, ¢)
ont été menés sur l'alliage AD730™ et le chemin thermique de la Figure 5-1¢ pour
I’alliage René 65 dans sa version monogranulaire. Les essais ont été réalisés sur des

éprouvettes cylindriques, a 1050 °C et a une vitesse de déformation de 1072571,

5.6.1 Précipitation dynamique dans I’alliage AD730™

La Figure 5-22 montre les microstructures et la quantification de phase y' a 1’état de
réception (matiere forgée) ainsi que les états apres traitement thermique de 30 min et de
240 +10 min a 1050 °C pour I’alliage AD730™. Apres 30 min de chauffage a 1050 °C,
la fraction totale de phase y' a ét¢ mesurée a 21,5%, bien plus proche de la fraction
d’équilibre a 13% (prévu par ThermoCalc a 1050 °C) que la fraction de 33,9% a 1’état de
réception, comme attendu. La fraction des précipités y’ fins des échantillons AD730™ a
diminué de 26,1% (microstructure a I’état de réception) a 10,9% (Figure 5-26a) mais leur
diamétre moyen a augmenté de 40 nm a 110 nm. La coalescence de cette classe de
précipités en amont de leur dissolution pour l'alliage AD730™ a été également observée

par Masoumi et al [50] et dans le chapitre 4 de ce manuscrit (voir section 4.2).

La fraction totale de précipités y’ reste constante (d’environ 21%) entre les maintiens
de 30 min et 250 min a 1050 °C (Figure 5-22b). Une augmentation de la fraction
surfacique ainsi que la taille de précipités y’ primaires est observée en fonction du temps

de maintien a 1050 °C. Entre le maintien de 30 min et 250 min, le diametre moyen de
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précipités plus petits évolue de 100 nm a 220 nm, associée a une chute de la fraction
surfacique (10,9% sur la Figure 5-22¢ contre 7,9% sur la Figure 5-22d). Lorsque le
temps de maintien augmente, les deux distributions de précipités y' augmentent en taille
mais les fractions surfaciques changent d’une population a I’autre. Il semblerait que le
maintien en isotherme favorise la fraction des précipités y’ primaires plutdét que des
précipités secondaires. De plus, cette évolution de taille a fraction de phase y' constante
caractérise le mécanisme de murissement, lorsque le temps de maintien augmente pour

I’alliage AD730™ (voir section 2.2.3).
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Figure 5-22 : Microstructures a (a) 1’état de réception et aprés le traitement thermique de (c¢) 30
min et de (d) 250 min a 1050 °C pour I’alliage AD730™. (b) Fraction surfacique et taille moyenne
des précipités y' pour les trois configurations.
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La Figure 5-23 compare les états juste avant et juste aprés déformation pour les
alliages AD730™ et René 65, qui ont subi un traitement thermique de 240 + 10 min a
1050 °C avant compression et puis ont été déformés a 1050 °C | 107251 (chemin
thermomécanique de la Figure 5-1b). On observe qu’un méme traitement thermique ne
produit pas les mémes résultats pour les alliages AD730™ et René 65 polycristallins,
méme si ceux-ci sont a priori trés similaires. Le traitement pendant 250 min au total a
1050 °C a été capable de dissoudre tous les précipités durcissants présents dans 1’état regu
de I’alliage René 65 polycristallin, et de produire ainsi une microstructure avec une
distribution monomodale des précipités y’ primaires. En revanche, le méme chemin
thermique ne permet pas de dissoudre totalement la population fine (d ~40 nm) de
précipités observés a 1’état de réception de 1’alliage AD730™ (Figure 5-23a), bien au
contraire, il semblerait que les précipités aient grossi pendant le traitement thermique et
soient passés de 40 nm | f = 26,1 % a 220 nm | 7,9 %. Les états de précipitation y’ avant
déformation ne sont donc pas comparables entre les alliages AD730™ et René 65

polycristallins, méme sils ont vu le méme chemin thermique.

Similairement a ce qui a été montré pour 'alliage René 65 (section 5.3.1), la fraction
surfacique totale de précipités y" est supérieure aprés compression (25,8 %) que a 1’état
avant compression (21,3 %) pour l'alliage AD730™. Ce résultat confirme que le
mécanisme de précipitation dynamique n'est pas spécifique a 'alliage polycristallin René
65, mais peut également se produire dans d'autres superalliages y-y'. Ce que 1'on peut
souligner cependant, c'est que la fraction de la phase y' formée pendant la déformation
varie selon l'alliage, puisque la fraction de la phase y' formée pendant la déformation est
plus faible dans I'alliage AD730™ que dans l'alliage René 65, pour les mémes conditions
de déformation. La différence de fraction y' avant/aprés déformation pour l'alliage
polycristallin Rene 65 est de 7,5% (voir Figure 5-5), alors que pour l'alliage AD730™
cette différence correspond a 4,5%. De plus, une transformation en termes de taille des
précipités est observée sur les précipités y' de 1’alliage AD730™, qui ont évolués de 220
nm avant déformation a 310 nm apres déformation. La morphologie des précipités juste
apres déformation reste assez similaire que celle avant déformation, inversement a ce
qu’on a vu pour la microstructure bimodale de ’alliage René 65 polycristallin (Figure

5-6(b, d)).
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Figure 5-23 : Etats avant et aprés compression pour les alliages AD730™ et René 65
polycristallin aprés traitement de 240 + 10 min a 1050 °C (Figures a, c) et puis compression a
chaud a 1050 °C et 10~25~1 de vitesse de déformation (Figures b, d).

La Figure 5-24 montre des microstructures juste avant déformation et juste apres
déformation pour les alliages AD730™ et René 65 soumis a 30 min de mise en solution
a4 1050 °C (Figure 5-24(a, ¢)) puis déformés a 1050 °C | 1072571, selon le schéma de la
Figure 5-1b. La fraction totale de la phase y’ est toujours supérieure apres déformation
pour les deux alliages, une augmentation de de 3,6 % pour 1’alliage AD730™ et de 7,3 %
pour I’alliage René 65 par rapport a la fraction y’ avant déformation. Il semble que les
différences de microstructure initiale (i.e. juste avant compression), et pas seulement la

composition chimique des deux alliages, soient responsables des différences de cinétiques
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de précipitation dynamique, comme montré dans la section 5.3.1. La fraction initiale de
phase y’ obtenue dans I'AD730™ aprées 30 min de maintien (Figure 5-24a), étant encore
assez €levée par rapport a la fraction d'équilibre d’environ 13%, pourraient contribuer a
la différence dans leur comportement dynamique, ce qui mériterait des investigations

supplémentaires.

AD730 fy, =10,6% | d=1,7 pm AD730 £/, =12,5% | d=1,7 ym
(apres déformation) —_

’" = 12,7% d= 120 nm
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Figure 5-24 : Micrographies de ’alliage (a) AD730™ et (b) René 65 traités thermiquement a
1050 °C pendant 30 min et trempé a l'eau (parcours thermique de la Figure 5-1c). (b, d)
échantillons traités thermiquement et puis comprimés a 1050 °C | 10~ 2s~ et 0,7 de déformation
équivalente macroscopique sur des échantillons cylindriques.
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5.6.2 Précipitation dynamique dans ’alliage René 65 monogranulaire

La Figure 5-25 montre les microstructures et la quantification de phase y" a I’état de
réception et apres traitement thermique de 30 min a 1050 °C pour 1’alliage René 65
monocristallin (SX). Une dissolution compléte des précipités y' les plus fins de la Figure
5-25b est observée apres traitement thermique a 1050 °C pendant 30 min a été observé,
suivie d'une 1égére augmentation de la fraction y’ secondaires (de 16,3% a 19,5%) sans
changement significatif de la taille moyenne. La fraction totale de précipités y' diminue
apres traitement thermique (Figure 5-25b), de 28,7% vers 19,5%, comme attendu. Par
contre, la fraction de 19,5% juste avant déformation reste encore au-dessus de la fraction
d’équilibre de 13% prévu par ThermoCalc a 1050 °C et donc hors équilibre

thermodynamique.
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Figure 5-25 : Microstructures a (a) 1’état de réception et (b) aprés le traitement thermique de 30
min a 1050 °C pour ’alliage René 65 monocristallin. (c) Fraction surfacique et taille moyenne
des précipités y' pour les deux configurations.
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La Figure 5-26 compare les microstructures juste avant déformation et juste apres
déformation pour 1’alliage René 65 monocristallin et polycristallin, soumis a 30 min de
mise en solution a 1050 °C (Figure 5-26(a, c)) puis déformés a 1050 °C | 1072571, selon
le schéma de la Figure 5-1c. La fraction de phase y' est toujours supérieure apres
déformation pour les deux matériaux. Une différence de 11,3% de fraction surfacique de
la phase y’ a ét¢ mesuré avant/apres déformation pour la microstructure monocristalline
et de 7,3 % pour I’alliage René 65 polycristallin. Ces résultats mettent en évidence que la
fraction volumique des précipités y' formés lors de la déformation varie en fonction de la
configuration de l'alliage (état de précipitation initial, taille de grains), et pas seulement
en fonction de la composition chimique. Les résultats de la Figure 5-26 confirment que
le mécanisme de précipitation dynamique se produit également dans l'alliage René 65
monogranulaire. Les raisons pour une précipitation dynamique plus élevée pour 1’alliage
René 65 monogranulaire par rapport a la microstructure polycristalline ne sont pas encore

éclaircies et méritent des investigations supplémentaires.
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(a) (b)

() (d)

Figure 5-26 : Micrographies de I’alliage (a) René 65 monocristallin et (b) René 65 polycristallin
traités thermiquement a 1050 °C pendant 30 min et trempé a I'eau (parcours thermique de la
Figure 5-1c¢). (b, d) échantillons traités thermiquement et puis comprimés a 1050 °C | 10725~ et
0,7 de déformation équivalente macroscopique sur des échantillons cylindriques.
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5.7 Résultats préliminaires : I’influence des précipités y'
dynamiques sur la contrainte d’écoulement

5.7.1 Comparaison des courbes contrainte-déformation pour I’alliage
AD730™ et les alliages René 65 monocristallin et polycristallin

La Figure 5-27 présente une comparaison des courbes contrainte vraie-déformation
vraie pour les trois matériaux soumis aux mémes conditions de déformation (chemin
thermomécanique de la Figure 5-1¢). Les différences de limite d'¢lasticité peuvent étre
expliquées par I'état de précipitation y' ainsi que la taille de grains observés juste avant la
compression (Figure 5-24a et Figure 5-26 (a, c¢) et e)). Par exemple, la limite d'¢lasticité
assez ¢levée pour le monocristal René 65 est principalement due a I’absence de joint de
grains, qui supprime complétement la déformation par glissement aux joints de grains
(caractere viscoplastique de 1’alliage). De plus, la distribution monomodale y' des
précipités durcissants (environ 240 nm de diameétre) observée juste avant compression
contribue également a une haute limite d’¢lasticité, car la totalité¢ des précipités y’ sont

utilisés pour bloquer les dislocations.

Pour les alliages polycristallins, la taille de grains assez fine (environ 10 pum)
augmente les chances de glissement aux joints de grains et par conséquent diminue la
résistance mécanique de 1’alliage a haute température. En plus de 1’effet taille de grains,
une partie de la fraction surfacique y' est représentée par des précipités y' primaires qui
agissent essentiellement en bloquant les joints de grains, soit 12 % pour l'alliage
polycristallin René 65 et 10,6 % pour l'alliage AD730™. Une autre explication du
comportement mécanique supérieur de l'alliage monocristallin René 65 consiste en la
fraction surfacique de précipités y' plus élevée observée immédiatement aprés la
déformation (30,8 %) par rapport aux alliages polycristallins René 65 (23 %) et AD730™
(28,6 %). Si l'on considére que la fraction de précipités s'est formée au début de la
compression, I'augmentation du nombre de précipités dynamiques va géner le mouvement
de dislocations et augmenter la limite d'¢lasticité. Il devient clair a quel point le
comportement mécanique de ces alliages est dépendant de la microstructure présente juste

avant la déformation (taille de grains, I'état de précipitation).
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Figure 5-27 : Courbes de contrainte vraie-déformation vraie pour les alliages René 65
polycristallin (courbe rouge), AD730 polycristallin (courbe verte) et le monocristal René 65
(courbe bleue). Echantillons traités thermiquement (1050 °C pendant 30 min) et puis comprimés
a 1050 °C | 1072571 et 0,7 de déformation équivalente macroscopique sur des échantillons
cylindriques.

5.7.2 Influence de 1’état de précipitation y’ dans 1’alliage René 65 polycristallin

La Figure 5-28 montre les courbes force-déplacement et contrainte-déformation pour
les essais de compression avec des échantillons biconiques et cylindriques,
respectivement. Les réponses mécaniques sont clairement différentes entre les courbes
orange, verte et noire de la Figure 5-28a, d¢s le début des essais. Une taille de grains
d'environ 200 pm pour 1'échantillon My';; (courbe orange) contre 10 pm pour les
microstructures My'; et My';-y’;; (courbes verte et noire) a été estimée, ce qui a un impact
sur la contrainte d'écoulement. Le comportement viscoplastique des superalliages de Ni
rend le mécanisme de résistance au fluage prédominant a haute température (donc en
particulier a 1050 °C). Ainsi, une limite d'élasticité plus élevée est attendue pour une
microstructure a gros grains, car elle aura moins de possibilités de se déformer par
glissement des joints de grains (c'est-a-dire par un processus de fluage contrélé par
diffusion aux joints de grains). Avant la compression, la fraction surfacique totale des
précipités y' dans les trois microstructures était similaire (Figure 5-8), ce qui suggere que
la fraction surfacique globale de la phase y' n'est pas la raison des différences de
comportement mécanique présentées dans la Figure 5-28. 11 est plus probable que cela

soit lié, a part la taille de grains, a la taille et a la cohérence des précipités.
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Figure 5-28 : (a) Courbes force-déplacement des essais de compression a chaud tous réalisés a
s! de "vitesse de déformation macroscopique nominale" sur des pions biconiques avec les
microstructures My';;, My'; ou My';-y’;;. (b) Courbes de contrainte vraie-déformation vraie des
essais de compression & chaud des échantillons My’;-y’,, (parcours thermique de la Figure 5-1c)

réalisée sur des pions cylindriques, a 1050 °C et 1030 °C et a une vitesse de déformation de 10

La courbe orange par exemple, dont la microstructure présentait une distribution
monomodale y';; avant déformation (My';;), montre une réponse mécanique prés de 50%

plus élevée par rapport aux courbes verte et noire (microstructures My'; et My';-y';;



CHAPITRE 5 : EVOLUTIONS DES PRECIPITES y’
EN REGIME DYNAMIQUE ET POST-DYNAMIQUE

respectivement). Ces résultats montrent de nouveau (voir section 5.7.1) I'effet combiné
de la taille de grains et de 1'état de précipitation y' sur la réponse mécanique et que cet
effet peut étre assez significatif. Il est a noter que la réponse mécanique des courbes verte
(My')) et bleue (My';-y'};) de la Figure 5-28a sont pratiquement identiques, bien qu'elles
aient des distributions différentes de la phase y' et qu'elles ne correspondent pas a la méme
température (I'échantillon de la courbe verte a ét¢ déformé a 1050 °C et celui de la courbe
bleue a 1030 °C). En termes d'état de précipitation, 1'échantillon My';-y';; traité
thermiquement a 1030 °C (courbe bleue dans la Figure 5-28a) posséde 11,7% de
précipités y' primaires et 8,3% de précipités y' secondaires avant déformation (Figure
5-6a), tandis que I'échantillon My’, traité thermiquement a 1050 °C (courbe verte dans la
Figure 5-28a) a environ 13,7% de y'; avant déformation (Figure 5-5¢). Une contrainte
d'écoulement plus élevée était attendue pour 1'échantillon My';-y';; que My'; car il
contient une fraction y’;; durcissantes en plus d'étre traitée a plus basse température, ce

qui n'est pas été observé. Ceci reste a expliquer.

A noter que la forme des courbes de contrainte vraie-déformation vraie change en
fonction de la vitesse de déformation appliquée (Figure 5-28b). L'écoulement dentelé
observé dans les courbes de la Figure 5-28b n'est pas représentatif du comportement
intrinséque du matériau mais est li¢ au mode de controle de la machine de compression,
et plus précisément aux changements de la vitesse de déplacement de 1'outil pour obtenir
une vitesse de déformation proche de constante. Pour une méme température, plus la
vitesse de déformation est élevée, plus la contrainte d'écoulement est élevée, comme
attendu. L'augmentation de la contrainte d'écoulement entre les vitesses de déformation
de 102 et 107! s! est de I'ordre de 120-130 MPa aux deux températures. Pour une vitesse
de déformation de 10" s”!, une augmentation considérable de la contrainte d'écoulement

I et elle est suivie d'un

(d'environ 70 %) est donc observée par rapport a 102 s
adoucissement tres marqué. L'influence de la température sur la contrainte d'écoulement
peut étre évaluée en comparant les essais réalisés a 1050 °C et a 1030 °C. Pour une méme
vitesse de déformation, la contrainte d’écoulement est plus élevée a la température la plus
basse (valeurs de force dans la Figure 5-28a et de contrainte d'écoulement dans la Figure
5-28b), comme attendu également. L'augmentation de température de 20 °C entre 1030
°C et 1050 °C entraine une différence d'environ 50 MPa sur la contrainte d'écoulement,

soit environ 20 %. Il a ét¢ montré dans la section 5.3.1 qu'une plus grande quantité de

précipités y';; était présente avant la déformation a 1030 °C qu’a 1050 °C (Figure 5-6a
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et Figure 5-6¢), ce qui pourrait contribuer a I'augmentation de la contrainte d'écoulement
en plus de I’effet de la température elle-méme. En comparant les différences relatives
entre les limites d'¢lasticité (ou charges) dans les conditions appliquées, on peut retenir
que la vitesse de déformation a I'impact le plus important sur la réponse mécanique (+70%
dans la contrainte d'écoulement entre 10! et 102 s!), suivie par I’action conjointe de la
taille de grains et de I'état de précipitation (+50% entre My';; et My'; déformé a 1050 °C)
puis la température (+20% entre 1030 °C et 1050 °C).

Des essais de traction ont été réalisés en complément des essais de compression, a des
vitesses de déformation de 10 s a 10! s\ Les courbes contrainte vraie-déformation
vraie obtenues sont présentées sur la Figure 5-29. Une seule éprouvette a rompu parmi

les tests réalisés, lors d’une déformation a 3.107%s!

en traction (courbe verte de la
Figure 5-29). Un temps de maintien de 20 min pour les essais de traction contre 25 min
pour les essais de compression a été imposé, une fois que la température des fours atteint
1050 °C. Une trempe a I’eau a été réalisée juste a la fin des essais de compression, en
revanche les éprouvettes de traction ont subi un refroidissement lent (20 °C/min) apres
essai. Les états de précipitation ' ne seront donc pas comparés entre les éprouvettes de
traction et compression dans cette section (du fait des modes de refroidissement apres

déformation qui sont différents).

350 T=1050 °C fixé
e 10-1 s-1 / compression
~=3%]0-2 s-1/ traction
00 =—10-2 s-1 / compression
= ~10-2 s-1/ traction
%" 250 —10-3 / s-1 traction
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Figure 5-29 : Courbes contrainte vraie-déformation vraie des essais de traction et de compression
a 1050 °C, et a différentes vitesses de déformation de 107 s'a 10! s,
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La courbe bleue et la courbe noire correspondent aux mémes conditions nominales
appliquées en traction ou en compression et montrent un excellent accord, ce qui valide
d’une part la mise en ceuvre des essais de compression réalisés au Cemef et de traction
réalisés a I’Institut Pprime et d’autre part le fait que le comportement de 1’alliage pourra
étre discuté en se basant sur ’ensemble des résultats, indépendamment du mode de

déformation.

Plus la vitesse de déformation augmente, plus la contrainte d’écoulement est élevée.
L’adoucissement des courbes est plus prononcé a plus haute vitesse de déformation. A
1073571, la contrainte est relativement constante jusqu’a & = 0,6, puis augmente
légerement. Une différence assez importante (100 MPa) sur la contrainte d’écoulement
est constatée en comparant les courbes a3 1073571 et 10725~ (courbe rouge contre les
courbes bleue et noire). L’effet de la vitesse de déformation est plus prononcé aux plus
hautes vitesses (l'ordre de 60 MPa entre les courbes 4 1072571 et 3.1072571 et 120-130

MPa entre les courbes a 10725 1 et 1071s71).

Contrairement aux essais de compression, les instabilités observées sur des courbes
de traction 4 1072571 (courbe bleue) et 3. 10725~ (courbe verte), peuvent étre associés
au comportement de 1’alliage. Il semblerait qu’un effet Portevin-Le Chatelier [181,182]
apparaisse a des vitesses de déformation de 1’ordre de 10725~ 1. Ce phénoméne est
associ¢ a une déformation hétérogeéne et a la propagation de bandes de déformation, il a
également été¢ observé dans d’autres superalliages de nickel [183—185]. De plus, le
caractere viscoplastique de 1’alliage René 65 apparait de manicre évidente lorsqu’on
observe la morphologie de 1’éprouvette rompue a 3. 10"2s~1 (image a droite de la Figure

5-29).

Malgré les résultats analysés et discutés dans ce chapitre, le mécanisme de la
précipitation dynamique est encore loin d'étre entieérement compris. La relation entre une
forme typique des courbes de contrainte-déformation, caractérisée par un pic de
contrainte a des valeurs de déformation trés faibles, un fort adoucissement de
'écoulement suivi par un régime permanent, avec une précipitation y' concomitante
pendant le forgeage n'est toujours claire. Outre les éventuels effets d'auto-échauffement a
des vitesses de déformation élevées, 1'explication la plus courante de 1'adoucissement est

associée aux mécanismes de restauration et de recristallisation dynamiques [147—-149].
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Cependant, des travaux récents ont identifi¢ la transformation dynamique comme un
mécanisme d'adoucissement possible [186,187]. Guo et al. [123] recensent plusieurs
évolutions dynamiques conduisant & un adoucissement dans les matériaux métalliques,
parmi lesquelles la restauration dynamique [136,137], le chauffage adiabatique
[138,139], la transformation dynamique [140-142], le grossissement dynamique de
précipités [109] et 1'évolution de la texture [ 144—146]. Dans le cas des superalliages y-y’
a base de Ni, la formation dynamique de fins précipités durcissants devrait conduire a une
augmentation de la contrainte d'écoulement. Le comportement inverse, un adoucissement
assez fort, est observé, ce qui reste a expliquer. Des recherches supplémentaires devraient
donc étre menées pour comprendre cet adoucissement assez prononcé observé dans les
courbes contrainte-déformation de ces alliages et I'effet de la précipitation dynamique sur

la contrainte d'écoulement.

5.8 Conclusions et perspectives

L'évolution de la phase y' pendant la déformation a chaud du superalliage a base nickel
René 65 a ét¢ étudiée au moyen d'essais de compression et de traction a chaud ainsi que
de fluage, a des températures de 1050 °C et/ou 1030 °C et a des vitesses de déformation
entre 1073571 a 1071571 et avec différents états initiaux de précipitation ajustés par
différents chemins thermiques avant déformation. Les principaux points a retenir de ce

travail sont les suivants :

e La fraction surfacique totale des précipités y' mesurée apres déformation est
systématiquement supérieure a la fraction avant déformation, ce qui suggere que
l'alliage René 65 est soumis a une précipitation dynamique. Le phénomeéne n'est
pas une spécificité de ce seul alliage, puisque des essais supplémentaires ont été
conduits pour montrer son occurrence dans un autre superalliage y-y" a base de
nickel, a savoir l'alliage AD730™, Il a également été observé dans une version

monocristalline de 1’alliage René 65.

e Selon I'état de précipitation initial, la précipitation dynamique se traduit, dans les
conditions étudiées, par la croissance des précipités secondaires préexistants et

par la germination de deux populations supplémentaires de précipités, appelées
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Y aym ©t Y fin 4ym- En 1aison de la taille et de la quantité de ces précipites, il est

trés peu probable qu'ils aient pu se former pendant la trempe aprés déformation.

Aucune évolution évidente n'a été observée concernant les précipités y' primaires

pendant la déformation.

La précipitation dynamique semble étre favorisée par des températures plus
¢levées et des vitesses de déformation plus faibles. Elle progresse au cours de la
déformation mais ensuite une saturation de la fraction de phase y' est observée au-
dela d'un certain seuil de déformation (d’environ 1,0 dans les conditions
investiguées), trés probablement en raison de la progression de la recristallisation
dynamique. La fraction recristallisée en revanche, semble étre inhibée a des
températures plus élevées et des vitesses de déformation plus lentes, ce qui
pourrait indiquer que les précipités dynamiques inhibent la recristallisation

dynamique. Cela reste une hypothese et mérite des études supplémentaires.

Un temps de maintien aprés déformation de 10 min est suffisant pour dissoudre

complétement la population de précipités ¥’ ¢4, dyn (taille d'environ 80 nm) formés

dynamiquement a 1050 °C. Aprés déformation a chaud, la microstructure
initialement exempte de précipités y';; présente une diminution de la fraction de
phase y’ aprés 30 min de maintien, se rapprochant de la fraction d'équilibre. En
revanche, dans la microstructure libre de y';, les y';; formés (ou qui ont évolué)
dynamiquement ont une fraction surfacique stable méme aprés 60 min de
traitement thermique. Il semblerait que ces derniers puissent méme subsister apres

I'étape de mise en solution, comme cela sera présenté dans le chapitre 6.

Des essais de fluage ont été réalisés afin de mettre en évidence l'influence de la
contrainte et de la déformation sur la précipitation dynamique. Les résultats
suggerent que la contrainte elle-méme a une influence sur 1'évolution dynamique
de la phase y’, en plus de celle de la déformation (via la densité de dislocations
stockée) qui favorise la germination de précipités fins supplémentaires et accélere
la croissance des précipités, par diffusion accélérée le long des dislocations. En
plus d'un tel effet cinétique, la déformation et la contrainte sont également
susceptibles de contribuer a la force motrice thermodynamique de la précipitation
dynamique. Cette dernicre peut étre rationalisée en considérant les contributions

de I'énergie ¢élastique et plastique a I'énergie de Gibbs de chacune des deux phases,

166



CHAPITRE 5 : EVOLUTIONS DES PRECIPITES y’
EN REGIME DYNAMIQUE ET POST-DYNAMIQUE

et un décalage résultant de 1'équilibre des phases dans des conditions dynamiques

par rapport a des conditions statiques et sans dislocations.

La taille de grains ainsi que 1'état de précipitation initial ont une influence assez
importante sur la contrainte d'écoulement de 1'alliage : jusqu'a 50% de variation
de charge entre les pions biconiques testés dans les mémes conditions, la réponse
mécanique la plus élevée étant pour I'état initial avec une taille de grains grossicre
et distribution monomodale de précipités y’ secondaires. Cependant, les courbes
de contrainte vraie-déformation vraie présentent un fort adoucissement, en
opposition avec le durcissement auquel on aurait pu s'attendre du fait de
l'apparition de précipités fins supplémentaires par précipitation dynamique. Des

travaux dédiés devront étre menés pour comprendre ce comportement.
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Chapitre 6

6 Evolution des précipités y' au cours de la mise en
solution

Ce chapitre vise a étudier 1'évolution de la phase y' pendant le traitement de mise en
solution, qui constitue ’'une des derniéres étapes de contréle microstructural dans la
gamme de fabrication des disques. L’influence de 1’étape de déformation qui précede sur

I’évolution au cours de la mise en solution est également étudiée.

6.1 Précipités ¥y’ qui controlent la taille de grains durant le
traitement de mise en solution (MES)

6.1.1 Plan d’expériences

Deux plans d'expériences (Figure 6-1) ont été congus pour comprendre I’impact de
1"histoire thermomécanique et plus précisément des évolutions de la phase y' au cours de
la mise en forme sur la microstructure obtenue apres le traitement de mise en solution. Le
premier schéma (Figure 6-1a) présente un traitement thermique isotherme sub-solvus de
25 min a 1030 °C ou 1050 °C, suivi d'une étape de compression a chaud a 107251 ou
1071s et 0,7 de "déformation équivalente macroscopique" (voir section 5.2) sur des
pions de géométrie biconique. La compression a chaud a ¢été suivie soit d’une trempe a
I’eau soit d’un refroidissement lent a 5 °C/min jusqu'a 300 °C. Les échantillons refroidis
lentement, étant plus proches d'un matériau traité¢ industriellement qui ne peut pas étre
trempé, ont été soumis a un traitement thermique de mise en solution partielle pendant
une heure a 1065 °C, suivi d'un refroidissement contr6lé d’environ 200 °C/min. Les
échantillons trempés a 1'eau ont permis de vérifier I'état microstructural intermédiaire
juste apres la déformation. Le deuxiéme schéma (Figure 6-1b) reproduit le méme schéma
décrit ci-dessus, mais uniquement pour la température de 1030 °C et sans I'étape de
déformation a chaud. Une analyse microstructurale et la quantification de toutes les
populations de précipités y' ont été effectuées pour chaque étape thermomécanique

(représentée par des carrés en couleurs différentes sur la Figure 6-1).
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Figure 6-1 : Plan d'expériences visant a analyser 1'impact de la fraction surfacique et de la taille
moyenne des précipités y' primaires sur la taille de grains y au cours de la mise en solution. a)
Plan d’expériences avec déformation a 1030 °C ou 1050 °C et a 1072571 ou 1071571, b) Plan
d’expériences sans déformation pour le chemin de 1030 °C.

6.1.2 Microstructures aprés mise en solution

La Figure 6-2 montre les micrographies obtenues aprés mise en solution pour les
échantillons qui ont été soumis au chemin thermomécanique de la Figure 6-1a, déformés
a 1030 °C ou 1050 °C a des vitesses de déformation de 1072571 ou 1071s™1. Une
distribution bimodale des précipités y' est observée sur toutes les microstructures, le
caractére bimodal étant plus évident pour les pions déformés a 107251 (Figure 6-2(a,
b)). La distribution est en effet constituée d'une population de précipités primaires 7'
classique, dont la taille est comprise entre 2 - 5 um, et une deuxiéme population dont la
taille (comprise entre 700 nm et 2 um) est a la fois plus petite que les précipités primaires
Y'; et plus grande que les secondaires y';;. Le contraste cristallographique de la matrice
plus fort sur les micrographies des échantillons déformés a 10~ 1s~1 (Figure 6-2(c, d))

rend difficile la segmentation des phases y et y' sur ces images, mais de manicre
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qualitative on constate une quantité moins importante de précipités y' de plus petite taille
que sur les micrographies de la Figure 6-2(a, b). Ceci indique un possible effet de la
vitesse de déformation des étapes antérieures sur la quantité de ces précipités retenus

apres mise en solution.

Des cartographies ont été réalisées par couplage EDS-EBSD sur les échantillons apres
mise en solution (carré bleu de la Figure 6-1a) dans les régions qui correspondent a des
déformations locales de 1,0, 0,7 et 0,2 (voir section 5.2). La fraction surfacique de phase

Y’ f et la taille moyenne de précipités d ainsi que la taille moyenne des grains D et la

fraction recristallisée frpx calculées a partir de ces cartographies sont indiquées dans le
Tableau 6-1. Ces valeurs ont permis d’évaluer I’impact de la présence des précipités vy’
primaires sur la taille de grains aprés la mise en solution. Des résultats d’analyse
quantitative avec une meilleure précision et une meilleure qualité statistique concernant

les précipités v’ seront fournis dans la section 6.1.3.
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Figure 6-2 : Micrographies aprés la mise en solution, des échantillons qui ont été déformés a (a)
1030 °C | 1072571; (b) 1050 °C | 1072571 ; (¢) 1030 °C | 10~ 1s71; (d) 1050 °C | 1071571,
observés tous dans une zone dont le niveau de déformation locale est de 1,0.

Tableau 6-1 : Fraction surfacique f,,, taille moyenne des précipités primaires d(um) et des grains

de la matrice D(um) calculés a partir des données EDS-EBSD pour trois zones des pions
biconiques correspondant a des niveaux de déformation locale différents et pour les quatre
conditions de compression a chaud appliquées (Figure 6-1a).

i Niveau de T =1030°C T= 1050:’C
|| déformation locale] fy(%0) d (pum) D(pm)  fREX (%) i (%) d (um) D(pm)  fREX (%)
Ntn 1,0 8.7 3.1 8.6 98 12,1 39 9.0 96
|o 0.7 9,2 3.1 8.1 96 13,7 39 8.8 97
— 0.2 7.9 2.8 9,2 96 10,2 3.5 8.6 90
- Niveau de T =1030°C T =1050°C
| | déformation locale] fy'(%0) d (um) D(pm) fREX (%) fy(%) d (um) D(um) fREX (%)
4 1,0 8.5 33 7.7 97 123 3.7 9.6 97
s 0.7 8.3 32 8.5 97 11.1 3,7 9.3 97
— 0,2 8.1 3.3 7.6 92 9.1 3.5 10,7 96
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Les résultats du Tableau 6-1 montrent que les échantillons déformés a 1030 °C ont
majoritairement, aprés la mise en solution, une taille moyenne d et une fraction surfacique

de precipités f,s qui sont inférieures a celles mesurées dans les échantillons déformés a

1050 °C. Pour les tailles de grains D, cette méme tendance est observée pour les

1 1

échantillons déformés a 1071s™! mais pas a 1072s™1. En particulier, la fraction
surfacique de précipités apres mise en solution pour les échantillons qui ont été déformés
a 1030 °C est toujours inférieure a la fraction de ceux déformés a 1050 °C. En comparant
les fractions obtenues avec la valeur a 1’équilibre estimée a §,6% par ThermoCalc a la
température de mise en solution (1065 °C), les fractions les plus proches sont celles des
¢chantillons préalablement déformés a 1030 °C. Les échantillons déformés a 1050 °C
présentent aprés mise en solution une fraction supérieure de plusieurs % par rapport a
cette valeur d’équilibre estimée par ThermoCalc, ce qui suggere que soit la fraction
d’équilibre est sous-estimée, soit la durée du traitement de mise en solution (1h) n’était

pas suffisante pour atteindre 1’équilibre.

Il est a noter que les valeurs de tailles de précipités déterminées via le couplage EDS-
EBSD (Tableau 6-1) sont surestimées, li¢e a la résolution spatiale limitée de la technique
EDS (voir section 3.4.3). Les microstructures sont recristallisées a presque a 100% apres
mise en solution pour toutes les conditions, la fraction recristallisée étant néanmoins
légérement inférieure pour les régions ou le niveau de déformation était faible lors de

I’étape de compression (90% a 1050 °C | 1072s71| 0,2 par exemple).

En termes de grains vy, les valeurs de taille moyenne sont toujours entre 8-10 um, pour
toutes les conditions, indépendamment de la température, du niveau et de la vitesse de
déformation. En termes de précipités y' primaires, des petites variations de taille moyenne
sont observés mais qui restent toujours entre 3 et 4 um, sauf 1’échantillon déformé a 1030
°C| 1072571 0,2 de déformation locale, qui a présenté une taille de 2,8 um, ce qui reste
trés proche de 3 pm. De plus, une valeur de fraction surfacique distincte des autres a été
observée (fy, = 13,7%) pour I’échantillon déformé a 1050 °C | 1072s7%| 0,7 de
déformation locale. Visuellement, ces deux cartographies présentaient des distributions
de taille de précipités les plus distinctes que les autres. Pour comprendre d’ou vient cette
variation, la Figure 6-3 compare les microstructures ou ont ét¢ mesurées la plus grande
fraction surfacique (Figure 6-3b, 1050 °C | 1072571 | 0,7 de déformation locale) et la

plus petite taille moyenne de précipités (Figure 6-3a, 1030 °C | 1072571 | 0,2 de
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déformation locale) du Tableau 6-1, en montrant également les distributions de taille de
précipités et des grains. Des différences notables sont observables sur les distributions de
tailles de précipités, avec une distribution monomodale sur la Figure 6-3(b, d) tandis
qu’une distribution bimodale est illustrée sur la Figure 6-3(a, ¢). La distribution bimodale
est caractérisée par la présence d’une population de 1-2 um de diametre et d’une
population de précipités de 3-5 um, alors que la distribution monomodale présente
majoritairement de précipités y'; de 3-5um. Il est a noter que la taille des grains est
localement plus petite dans les régions avec une concentration de précipités y' de 1-2um.
Ceci se traduit sur la distribution de la taille des grains qui plus large dans la
microstructure avec une distribution bimodale des précipités (Figure 6-3c), et qui
présente une fréquence plus élevée pour les tailles de grains plus fines et également pour

les grains plus gros.
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Figure 6-3 : Cartographies MEB-EBSD aprés mise en solution d’échantillons préalablement
déformés a (a) 1030 °C | 1072s~1 | 0,2 de déformation locale et (b) 1050 °C | 1072571 0,7 de
déformation locale. Les macles sont représentées en jaune (tolérance : 2°), les joints de grains en
noir (> 10°), la phase y en bleu, la phase y' en rouge. Pas de mesure de 300 nm. Taille de champs
de 227,6 pm x 170,1 pm. (c, d) Histogrammes de distribution des tailles de précipités (en rouge)
et (e, f) de tailles de grains (en bleu) mesurés a partir des analyses via couplage EDS-EBSD. Les
histogrammes (c, €) correspondent a la microstructure (a) et les histogrammes (d, f) a la
microstructure (b). Tous les histogrammes ont été calculés par fréquence normalisée.

La Figure 6-4 montre la morphologie des précipités y' observés aprés la mise en
solution d’un échantillon préalablement déformé a 1030 °C, dont les fléches rouges
pointent les précipités y' de la population de plus petite taille que les y' primaires
classiques. Aucune différence en termes de morphologie n’est observée entre les deux

types de précipités y'. Les deux populations présentent des formes équiaxes et se trouvent
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principalement aux joints de grains. Cette derniére observation souléve l'importance de
comprendre l'origine de la population des précipités de plus petite taille car ils semblent
participer au controle de la taille de grains pendant la mise en solution et, par conséquent,

sont susceptibles d’influencer la taille de grains de la piéce finale.

Figure 6-4 : Micrographie MEB-In Lens SE de I'échantillon déformé a 1030 °C | 10725~ 1| 1,0
de déformation locale aprés le traitement de mise en solution de 1065 °C pendant 1h. Les fléches
rouges pointent les précipités ' plus petits que les y' primaires classiques (fleches noires) qui ont
survécu au traitement de mise en solution.

Pour vérifier si les précipités y' subsistant apres le traitement de mise en solution sont
cohérents ou non avec la matrice, une ligne bleue foncée a été tracée aux interfaces y/y'
avec un angle de désorientation supérieur a 2° entre le précipité et la matrice, c'est-a-dire
aux interfaces incohérentes (Figure 6-5). D’apres les résultats, la plupart des interfaces
semblent étre incohérentes, aussi bien pour les précipités y' primaires classiques que pour

les plus petits.

Il est néanmoins possible de trouver quelques précipités y' pour lesquels le seuil de
désorientation de 2° n'est pas atteint (un exemple fléché sur la Figure 6-5), ce qui signifie
qu'ils sont cohérents ou proches de la cohérence avec la matrice. De tels précipités y'
primaires, intragranulaires et ayant la méme orientation que leur grain hote ont déja été
signalés par M. A. Charpagne et al.[8,107]. De telles configurations proviennent du
mécanisme de recristallisation hétéroépitaxie, dont on montre ainsi qu'il peut se produire,

au moins localement, pendant le traitement de mise en solution dans ces travaux.
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Figure 6-5 : Cartographie EBSD aprés mise en solution d’un échantillon préalablement déformé
4 1050 °C| 1072571, observé a 0,2 déformation locale. Interfaces y-y' avec une désorientation
supérieure a 2° en bleu. Pas de mesure de 300 nm. Taille de champs de 227,6 pm x 170,1 pm.
Les précipités identifiés par EDS sont représentés en rouge, la matrice en bleu et les joints de
macles en jaune (tolérance: 2°). La fléche blanche pointe vers un précipité y' primaire
intragranulaire avec la méme orientation que son grain hoéte, typique du mécanisme de
recristallisation hétéroépitaxie.

Pour résumer la population de précipités y' de taille plus petite que les précipités
primaires classiques qui sont observés apres le traitement en solution sub-solvus dans les
¢chantillons préalablement déformés a 1030 °C et a 1050 °C présentent les

caractéristiques suivantes :
- IlIs ont une morphologie équiaxe similaire a celle des précipités y' primaires ;
- Ils ont une taille typique d'environ 1,5 pm ;
- IIs sont principalement situés aux joints de grains ;
- Ils sont incohérents avec la matrice v ;

- IIs participent au phénomene d’ancrage des joints de grains de Smith-Zener pendant

le traitement thermique de mise en solution sub-solvus (1h a 1065 °C).

On notera que ces précipités sont donc similaires dans presque toutes les
caractéristiques observées des précipités y' primaires traditionnels, a I’exception de leur

taille. C’est pourquoi, désormais dans ce travail, ils seront appelés « petits primaires ».
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11 convient de souligner I'importance de 1'étude de ces précipités, dans la mesure ou
ils sont présents lors du traitement de mise en solution qui détermine la taille de grains
finale d'une picce forgée. Leur effet sur la taille de grains obtenue apres le traitement de
mise en solution a été estimé en se basant sur le tracé linéarisé (dans la Figure 6-6) de la
relation de Smith Zener (voir section 2.2.4.1), qui relie la taille de grains limite D a la

taille d et a la fraction volumique des particules de seconde phase fyr (équation 6.1). Si

les conditions du modele de Smith-Zener sont satisfaites et si la taille de grains limite a
¢été atteinte, alors les tailles de grain mesurées dans les échantillons devraient donner des
points tous alignés sur la méme droite. Sur la Figure 6-6, des points rouges ont été utilisés
pour les microstructures avec une distribution monomodale des précipités y' primaires
(comme celle de la Figure 6-3(b, d) indiquée par la fleche bleue), et des points noirs pour
celles avec une population supplémentaire de petits précipités primaires (comme celle de

la Figure 6-3(a, c), indiquée par la fleche jaune).

InD — Ind = Ink — mlinf . (6.1)

Les distributions bimodales conduisent globalement a des valeurs Inf, plus petites,

mais aussi a des points beaucoup plus dispersé€s par rapport aux cas monomodaux. Cela
est conforme aux hypothéses de base du modele de Smith-Zener, parmi lesquelles le
caractére monomodal des particules de seconde phase, mais illustre également le fait que
la prédiction de la taille des grains obtenue apres le traitement en solution dans de tels
alliages y-y' nécessite la description de la distribution compléte de la taille des précipités,
et pas seulement de leur taille moyenne. Il est donc nécessaire de comprendre 1'origine de
la population supplémentaire de petits précipités primaires décrite ci-dessus, et leur
dépendance aux conditions thermomécaniques, ce qui sera abordé dans les sections

suivantes.
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Figure 6-6 : Graphique selon le modéle de Smith-Zener a partir des valeurs de taille moyenne de
grains et de précipités, mesurés apreés mise en solution d’échantillons préalablement déformés a
différents niveaux de déformation (Tableau 6-1). Les fléches jaunes et bleues correspondent aux
cartographies présentées dans la Figure 6-3a et Figure 6-3b, respectivement. Les points plus
dispersés (en noir) par rapport la ligne correspondent aux distributions de tailles de précipités
bimodales, et les points en rouge aux distributions monomodales.

6.1.3 Recherche de l'origine des précipités y' primaires de petite taille

Les microstructures correspondant a chaque étape du chemin thermomécanique de la
Figure 6-1a appliqué a 1030 °C ou a 1050 °C avec une vitesse de 107251 sont
présentées sur la Figure 6-8. L’¢état de départ, ou état de réception, pour ces expériences

est quant a lui présenté sur la Figure 6-7.

Figure 6-7 : Micrographie MEB-In Lens de 1’alliage René 65 a 1’état débouchure, dont la
présence des précipités y' petits primaires est déja observée (fleches en rouges)
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La présence de quelques précipités y' primaires de petite taille peut déja étre observée
a I’état réception (fleches rouges dans la Figure 6-7). Les fractions surfaciques mesurées
a I’état réception (débouchure) pour les populations de précipités y';, y';; et y';;; sont de
12,3% (d = 0,7 pm), 20% (0,2 pm < d < 0,7 pm) et 5% (0,04 um < d < 0,2 pm)
respectivement. La fraction surfacique totale de phase y' mesurée a 1’état de réception
était d’environ 37 %, en accord avec la fraction volumique a I’équilibre estimée par les

simulations ThermoCalc & température ambiante'.

Qualitativement au vu de la Figure 6-8, 1’état de précipitation évolue comme suit au
cours du chemin thermomécanique de la Figure 6-1. Apres chauffage a 1030 °C ou 1050
°C pendant 25 min (Figure 6-8 (a, b)), les microstructures présentent des précipités y'
primaires et des précipités beaucoup plus fins, de taille inférieure au micrométre, en
quantité moindre a 1050 °C. Apres déformation suivie d’une trempe (Figure 6-8 (c, d)),
la densité de précipités fins a nettement augmenté. Si 1’échantillon est refroidi lentement
au lieu d’étre trempé, il apparait des précipités encore plus fins (Figure 6-8 (e, f)). Enfin,
le traitement de mise en solution fait disparaitre les populations les plus fines mais révele
la coexistence de deux populations de précipités primaires, celle de plus petite taille étant
plus marquée dans le cas du chemin thermomécanique appliqué a 1050 °C. Ces évolutions

sont plus précisément décrites et quantifiées ci-apres.

! Calculs réalisés par Safran avec le logiciel ThermoCalc et la base TCNIO.
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Figure 6-8 : Micrographies MEB-In Lens SE de chaque étape du plan d'expérience de la Figure
6-1a. (a, b) échantillons aprés 25 min de traitement thermique a 1030/1050 °C, juste avant la
déformation. (c, d) échantillons déformés a 1030/1050 °C | 10~2s~1 et puis trempé a ’eau. (e, f)
échantillons déformés dans les mémes conditions que (c, d) et ensuite refroidis lentement a 5
°C/min. (g, h) échantillons soumis a un traitement partiel en solution a 1065 °C pendant 1 h apres
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maintien et déformation a 1030/1050 °C suivi d'un refroidissement lent (c'est-a-dire aprés le
traitement thermique des états (e, f)).

La fraction surfacique de la phase y' et le diamétre moyen de chaque type de précipités
v' a chaque étape thermomécanique sont détaillés dans le Tableau 6-2. L’évolution de la
fraction surfacique au cours des étapes thermomécaniques est représentée sur forme des

barres cumulatives dans la Figure 6-9, construite a partir des valeurs du Tableau 6-2.

Tableau 6-2 : Fraction surfacique et taille moyenne des précipités de chaque étape du plan
d'expérience présenté dans la Figure 6-1a, déformé a 10~2s™1. Quatre classes de taille de précipité

sont considérées dans cette analyse. Les valeurs sont issues des images SE.

Température de d>2 pm 0,7 pm <d<2pm 0,2 pum <d<0,7 pm | 0,04 pm <d < 0,2 pm
déformation (°Q)|  fy'eo d (um) fy o d (um) fy o d (um) fy o d (um)
Frat de réception - 10,8 3.9 1,5 1,3 20,0 0,3 5,0 0,08
Chauffe 1030 93 3,7 1,7 1.4 8,2 0,3 0,8 0,1
1050 9,8 3,7 1,7 1,3 357 0,3 0,4 0,07
Déformé + trempé 1030 11,4 59 0,8 1,0 11,9 0,3 1.3 0,1
1050 10,1 3,7 1,8 1,1 8,0 0,3 0,8 0,1
DieformE % refirodis 1030 11,0 3.7 157 Il 16,4 0,3 2,9 0,06
1050 9,8 3,5 2,3 1 16,1 0,3 3,6 0,07
Mise en solution 1030 11,1 3,8 1,2 1,3 0,7 0,3 - -
1050 8,2 3.5 2,4 1,3 0,6 0,3 - -
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Figure 6-9 : Quantification de la fraction surfacique des précipités y' en fonction des étapes
thermomécaniques schématisés dans la Figure 6-la. a) Chemin thermomécanique avec
déformation a 1030 °C |10_ZS_1 et b) a 1050 °C | 107%s~1, Les valeurs de fraction surfacique
utilisées pour construire ces diagrammes sont celles du Tableau 6-2.
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La température de dissolution a été déterminée comme étant proche de 800 °C pour
les précipités y' secondaires et 615 °C pour les tertiaires [58] apres une analyse thermique
différentielle (DTA en anglais) a vitesse de chauffage de 1°Cs™?! dans le superalliage
AD730™, dont la composition est similaire a celle de I'alliage René 65. Ici, nos résultats
montrent qu’il en subsiste aprés maintien de 25 min a des températures nettement
supérieures (1030 °C et 1050 °C). La raison est trés probablement le temps de maintien
isotherme pas assez long (seulement 25 min), en plus du chauffage rapide (environ 330
°C/min) subi par les échantillons. Non seulement ces précipités ne sont pas dissouts apres
maintien de 25 min, mais leur fraction augmente au cours de la déformation. La fraction
surfacique des précipités de taille comprise entre 0,2 um et 0,7 um a en effet été¢ mesurée
comme étant plus €levée apres la déformation qu'avant la déformation pour les deux
températures : de 8,2 % avant la déformation a 11,9 % apres la déformation a 1030 °C
(Figure 6-8c et Figure 6-9a) et de 3,7 % a 8,0 % a 1050 °C (Figure 6-8d et Figure 6-9b).
Cette fraction de surface plus importante des précipités y' fins aprés déformation a
largement ¢ét¢ détaillée et attribuée a un phénomeéne de précipitation dynamique dans le

chapitre 5 (voir section 5.3.1).

Les Figure 6-8 (e, f) montrent 1'é¢tat microstructural des échantillons qui, apres la
déformation a chaud, ont été soumis a un refroidissement controlé a 5 °C/min. Le
refroidissement lent a entrainé la précipitation des populations de y';; et y';;;, ce qui
explique la forte augmentation de la fraction surfacique totale de la phase y' (Figure 6-9).
Par exemple, les précipités de y' secondaires passent de 11,9% a 16,4% et de 6,7% a
16,1% apres le refroidissement a 5 °C/min a partir de 1030 °C et 1050 °C respectivement.
Cela fait apparaitre la méme fraction surfacique de y';; (d’environ 16%) pour les deux
températures, en plus de valeurs tres proches des fractions de y' tertiaires (d’environ 3%).
Avec ces valeurs, on observe que la fraction totale d’environ 32% obtenue pour les deux
températures de déformation se rapproche de la fraction y' d'équilibre a température

ambiante, estimée via ThermoCalc a 37%.

Pour les échantillons qui ont été refroidis de maniere contrélée aprés compression, un
traitement de mise en solution a été appliqué, dont les microstructures finales
correspondent a les Figure 6-8 (g, h). Les précipités y' secondaires et tertiaires ont été
complétement dissouts apres 1h de recuit a 1065 °C. En revanche, la fraction de précipités
y' primaire de petite taille (0,7 a 2 microns) reste le méme avant et aprés la mise en

solution (environ 1,5 % pour le chemin thermomécanique a 1030 °C et 2,3 % pour celui
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a 1050°C). Lors de la trempe apres mise en solution, des précipités durcissants tres fins
reprécipitent dont la taille ne leur permet pas d'étre pris en compte dans cette étude. La
fraction surfacique de tous les précipités y' de diamétre d > 0,7 um, incluant donc les
primaires classiques et les plus petits, est toujours 11 —12% (Figure 6-9(a, b)). Leur taille
moyenne est entre 3,5 - 3,9 um pour les précipités y' primaires de taille classique (> 2
microns) et entre 1,0 — 1,4 um pour les primaires de petite taille (0,7 a 2 microns)

(Tableau 6-2).

Il est & noter que la quantité¢ de ces petits précipités y' primaires mesurée sur la
cartographie EDS-EBSD de la Figure 6-3a, est supérieure a 1030 °C que a 1050 °C
(Figure 6-3b) et la tendance opposée est observé dans le Tableau 6-2 (i.e. plus de petits
primaires a 1050 °C), qui est basé sur la quantification par imagerie d’électrons
secondaires (MEB-In-Lens SE). La quantification des précipités y' du Tableau 6-2 prend
en compte un nombre beaucoup plus important de particules (= 3000) et mieux résolues ;

les valeurs du tableau et les tendances qui s’en dégagent sont donc plus fiables.

Comme déja mentionné, la quantité de précipités y' primaires de petite taille conservée
apres mise en solution dépend de la température a laquelle le parcours thermomécanique
de la Figure 6-1a a été effectuée. Afin de vérifier un éventuel effet induit par la
déformation elle-méme, des échantillons ont été soumis au méme chemin thermique mais
sans déformation, comme illustré par la Figure 6-1b. Une seule température, 1030 °C, a
¢té considérée dans cette série d'expériences. La Figure 6-10(a-d) compare les
microstructures apres le traitement de mise en solution en suivant les plans d’expérience
avec et sans déformation, et les distributions des tailles de précipités primaires

correspondantes sont présentées sur la Figure 6-10(e, f).
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Figure 6-10 : Micrographies MEB-SE a différents grandissements des échantillons aprés la mise
en solution. (a, ¢) Echantillon du plan d'expérience avec compression (Figure 6-1a), déformé a
1030 °C | 1072s5~1(b, d) Echantillon qui a suivi le plan d'expérience sans déformation (Figure
6-1b). Histogrammes de distribution de taille des précipités y' primaires aprés la mise en solution
pour (e) I’échantillon du plan d'expériences avec compression (Figure 6-1a), déformé a 1030 °C
| 1072571, et (f) I'échantillon qui a suivi le plan d'expérience sans déformation (Figure 6-1b). Les
données proviennent d’images SE.
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La fraction surfacique totale des précipités y' primaires mesurée apres mise en solution
pour 1’échantillon qui a été préalablement déformé est de 12,3 % (Figure 6-10a-c-e,
étiquette bleu) et de 12,1 % pour 1’échantillon non déformé (Figure 6-10b-d-f, étiquette
rose). Une taille moyenne de 2,8 um de tous les précipités y' primaires a €té mesuré pour
le matériau non déformé contre 2,5 pm pour le matériau qui a subi la déformation. II est
clair que le matériau non déformé comporte beaucoup moins de précipités y' primaires de
petite taille. Une large distribution, associée a la coexistence de deux populations de
précipités primaires, de taille classique et de taille plus petite, est observée dans le
matériau qui a été déformé (Figure 6-10e) tandis qu'une distribution monomodale est
observée pour le matériau non déformé (Figure 6-10f). Il est a noter que la quantité de
précipités y' dont la taille est comprise entre 0,7 um < d < 2 um n'est pas nulle pour le
matériau non déformé, puisque 1'état initial contenait déja 1,5% d’une telle population
avant tous les traitements thermiques. Cette fraction non nulle peut potentiellement
correspondre simplement a un effet de couple 2D. En effet, méme si les précipités sont
tous de grande taille en 3D, ils peuvent étre coupés proche du bord et apparaitre avec une
taille moindre dans le plan de coupe. Si la présence de précipités primaires de petite taille
ne peut néanmoins pas &tre exclue des I’état brut de réception qui lui-méme a
antérieurement subi de multiples déformations a chaud, la différence entre 1’histogramme
bimodal de la Figure 6-10e comparé a celui monomodal de la Figure 6-10f démontre
que la déformation joue un rdle dans la genése de la population supplémentaire de
précipités primaires de petite taille. Un scénario concernant les mécanismes impliqués est

proposé¢ dans la section suivante.

6.1.4 Discussion : origine des précipités y' primaires de petite taille

A partir des résultats présentés ci-dessus, il est clair que les précipités y' primaires,
qui survivent a un traitement de mise en solution sub-solvus de 1h a 1065 °C dans l'alliage
René 65, peuvent inclure deux populations, caractérisées par des tailles différentes. Les
précipités y' primaires classiques ont des tailles typiques de l'ordre de quelques
micrometres. Une population supplémentaire d'environ 1,5 pm en taille moyenne peut
exister et contribuer au contrdle de la taille de grains obtenue apres le traitement de mise

en solution, ce qui les rend particuliérement pertinents a considérer.
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Les précipités primaires de petite taille se développent pendant les étapes de
déformation a chaud. Un mécanisme est proposé dans cette section pour expliquer leur
origine, basé sur les phénomenes de précipitation dynamique rapportés dans le chapitre 5
et publiés [188]. Il a été décrit au chapitre 5 que la précipitation dynamique peut induire,
en fonction de I'état initial avant déformation et des conditions de déformation, la
formation d’une forte densité de précipités d’une taille de 1'ordre de 80 nm et la croissance
des précipités y' secondaires préexistants. La section 5.3 a montré que ces derniers
précipités ont une morphologie irréguliére et ne se sont pas dissous apres 60 min de
maintien isotherme post-dynamique (microstructure My';;). De tels précipités formés
dynamiquement pourraient étre a I'origine de la population supplémentaire de précipités
v d’environ 1,5 microns de taille conservée aprés mise en solution, selon le scénario

schématisé sur la Figure 6-11.

La Figure 6-11 montre une représentation schématique de I'évolution de chaque type
de précipité y' a chaque étape du chemin thermomécanique de la Figure 6-1a. Les
précipités y' primaires classiques sont représentés en bleu; les précipités
primaires supplémentaires, de plus petite taille, en vert ; les précipités dynamiques y’ 1 dyn
en violet ; et les précipités y' secondaires et tertiaires en rouge et jaune, respectivement.
Les précipités incohérents sont représentés avec un contour noir, et les précipités
cohérents sans contour. La morphologie irréguliere des précipités y' observée apres la
compression dans les Figure 6-8(c, d) ainsi que les précipités y’ Fin dyn n’ont pas €té
représentés pour alléger les schémas. L’effet de la température, qui impacte les fractions
de précipités y' notamment en régime dynamique, n’est pas considéré par simplification,

et la température de déformation de 1030 °C a été choisie pour illustrer les évolutions.
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La Figure 6-11a représente la microstructure observée dans la section précédente
apres un recuit de 25 minutes a 1030 °C (Figure 6-8a). Par I’effet du maintien a haute
température, beaucoup des précipités de 1’¢tat de réception se sont dissouts, en particulier
les plus fins. La fraction surfacique de précipités y' secondaires se réduit trés fortement

(de 20% a 8,2%) et les précipités y' tertiaires disparaissent complétement.

Pendant la déformation, les précipités y' évoluent dynamiquement amenant a I'état de
précipitation schématisé sur la Figure 6-11b. De plus, les potentielles superdislocations
qui sont a I’intérieur des précipités y' primaires (Figure 5-7) vont accélérer la ségrégation
chimique de certains ¢léments (i.e. Cr, Co, Fe), favorisant la précipitation inverse
[46,47,51,189](voir section 2.2.1.5). En revanche, comme cela a ét¢é montré dans la
section 5.3.1 et aussi rapporté par Chen et al. [ 104], aucune variation de la taille moyenne

des précipités y' primaires n’a été observée au cours de la déformation.

En ce qui concerne les précipités fins « durcissants » (d < 700 nm), une augmentation
de la fraction surfacique et des changements morphologiques se produisent pendant la
déformation, selon les mécanismes de précipitation dynamique rapportés dans le chapitre
5. Méme s'ils étaient initialement cohérents, ils perdent leur cohérence au cours de la
déformation a chaud, car les dislocations s'accumulent au niveau et a proximité de leur
interface avec la matrice. Comme présenté dans le chapitre 5, la précipitation dynamique
peut générer, selon I'état de précipitation juste avant déformation, deux types de précipités
dynamiques. Ici, on va s’intéresser spécifiquement aux précipités dynamiques appelés
v I dym> de taille plus grosse que les précipités y' secondaires mesurés avant déformation
(300 - 400 nm), de morphologie irréguliére et qui n’ont pas €té dissous apres 60 min de
traitement post-dynamique (voir section 5.4). Bien que la fraction globale des précipités
y' soit supérieure a la fraction d’équilibre statique aprés déformation, a partir d’une
certaine taille les précipités (notamment les dynamiques )/'”_ dyn) subsistent et
potentiellement grossissent au cours des étapes suivantes. Les précipités incohérents
v I ayn évolueront de maniére a minimiser I'énergie d'interface par I’augmentation de leur
volume individuel (voir section 2.2.1.3). Ils seront considérés comme des précipités y'
« primaires de petite taille » a partir du moment ou leur taille sera suffisamment grande
pour rentrer dans critére de taille fixé d > 700 nm. Dans le scénario de la Figure 6-11,

les y'}; dyn (violets et incohérents) deviennent des précipités y' « primaires de petite
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taille » (verts) au cours de la mise en solution. Il est bien entendu possible que cette
transition au-dela du critére de taille fixé (plus ou moins arbitrairement) a 700 nm ait lieu
au cours du refroidissement lent qui suit la déformation, voire méme au cours de la

déformation pour certains d’entre eux.

Ce scénario permettrait d’expliquer pourquoi il y a plus de « petits » précipités y'
primaires (apres la mise en solution) pour les échantillons préalablement déformés a 1050
°C qu’a 1030 °C (Tableau 6-2), la précipitation dynamique étant favorisée a plus haute

température ([188], et section 5.3.2) et la fraction de précipités )/'”_ dyn étant donc plus

importante apres la déformation a 1050 °C que a 1030 °C. D’autre part, la tendance
d’avoir plus de « petits » y'; pour les échantillons préalablement déformés a 1050 °C que
a 1030 °C, observée dans les résultats expérimentaux, est surprenante parce qu’étant
donné qu’il y a une fraction plus importante de précipités y';; juste avant déformation a

1030 °C que a 1050 °C, on pourrait atteindre une quantité plus importante de y’ 1 ayn apres

déformation, et donc plus de précipités « petits primaires » a 1030 °C que a 1050 °C. En
effet, dans le chapitre 5 (Figure 5-9) une fraction totale de précipités y' est 1égerement
plus importante a 1030 °C que a 1050 °C, mais c’est la différence entre les états
avant/apres déformation que détermine la quantité de précipitation dynamique (de ~7 %

pour la déformation a 1050 °C et de ~4 % a 1030 °C).

Le scénario proposé justifierait la fraction de « petits » précipités y' primaires moins
importante aprés mise en solution sur les échantillons déformés a 107151 (section 6.1.2),
la précipitation dynamique étant favorisée a plus faible vitesse de déformation ([188], et

section 5.3.2) et avec moins de précipités y'j; dyn formés a 1071s™1 par rapport a
1072571,

Lors d’un refroidissement lent aprés déformation (Figure 6-11c¢), on s'attend a la
croissance de tous les précipités déja présents dans la microstructure (i.e. les précipités y'
primaires ainsi que les précipités dynamiques et en particulier les ]/'”_ dyn) ainsi qu’a la
germination et croissance des nouveaux précipités y' secondaires et tertiaires pour tendre
vers la fraction d’équilibre, qui est de plus en plus élevée lorsque la température diminue
(voir section 2.2.2). Un refroidissement lent induit la précipitation de la phase y' d'abord
avec une faible densité de germes, une vitesse de croissance assez €levée du fait de la
température encore élevée et une morphologie guidée par la réduction de I'énergie de

distorsion ¢lastique lorsque le volume de ces précipités augmente (voir section 2.2.1.3).
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Ce sont les précipités dits secondaires. Ensuite, une autre population de précipités se
forme dans la matrice, a des températures plus basses, qui ne grandissent pas beaucoup
en raison de la température réduite ; ce sont les précipités tertiaires. Par conséquent, a la
fin du refroidissement lent (Figure 6-11c¢) il existe quatre populations des précipités y' :
les précipités y' primaires et les précipités y' dont la taille est comprise entre 0,1 et 0,4 um
résultant d'évolutions dynamiques, soumis uniquement a la croissance, et les 7'

secondaires et tertiaires formés au cours du refroidissement.

Finalement, lors de la mise en solution, effectuée ici & une température sub-solvus,
1065 °C, pendant 1 h, la phase y' se dissout partiellement. Les précipités les plus fins, en
particulier ceux classiquement définis comme les y'j; et y'p; (i e. germés lors du
refroidissement, cohérents avec la matrice) se dissolvent ; seuls les précipités y' primaires

et les ex-précipités y'j, dyn qui ont atteint une relativement grande taille (>700 nm),

devenus « petits primaires » survivent a ce traitement de mise en solution partielle. La
microstructure bimodale de précipités y' primaires observée aprés mise en solution
s’écarte du modele d’ancrage de Smith-Zener (Figure 6-6), et ménent une taille de grains
moyenne plus fine, mais avec des hétérogénéités de tailles de grains locales (zones a de
grains plus gros 1a ou existe essentiellement des primaires « classiques » et zones a grains
plus fins 1a ou se trouvent en plus des « petits primaires »). Cet effet est visible sur la

Figure 6-5a.

A partir de ce raisonnement, il est possible d’imaginer que I’origine des gros
précipités y'; classiques soit similaire a celles des « petits primaires », mais qu'ils se
seraient formés a des stades plus en amont du procédé, puis auraient évolué et grossi
progressivement, tout au long des étapes de mise en forme sub-solvus de conversion des
billettes et de forgeage ultérieur. Cela reste néanmoins spéculatif a ce stade mais constitue
une hypothése a envisager pour élucider l'origine exacte des précipités primaires

classiques, une question qui reste ouverte jusqu'a présent.
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6.2

Conclusions et perspectives

L'étude de 1'évolution de la phase y' au cours d'un parcours thermomécanique typique

des dernieres étapes de fabrication d’une piece industrielle (comprenant une déformation

a chaud suivie d'un refroidissement lent et d'un traitement de mise en solution ultérieur,

le tout réalis¢é a des températures sub-solvus) a été étudiée dans ce chapitre. Les

principaux points a souligner sont :

Une distribution bimodale des précipités y' primaires a été trouvée apres un
traitement de mise en solution partielle de 1h a 1065 °C pour I’alliage René 65.
En plus des précipités y' primaires classiques (d'une taille moyenne d'environ 4
um), une population distincte de précipités plus petits, appelés « petits
primaires », d'une taille moyenne de 1,5 um, a également résisté au traitement de
mise en solution partielle. Les « petits primaires » sont incohérents avec la matrice
Y, sont situés aux joints des grains et ont une morphologie similaire aux précipités
y' primaires classiques. Le seul paramétre qui les différencie vis-a-vis des

précipités y' primaires classiques est leur taille, d’ou la terminologie choisie.

Les « petits primaires » contribuent au contrdle de la taille des grains de la matrice
par le phénomene Smith-Zener. Des tailles de grains plus fines sont atteintes aux
endroits ou la densité de « petits primaires » est plus élevée, ce qui conduit a une

distribution plus large de la taille des grains.

Les « petits primaires » proviennent des étapes antérieures de déformation a
chaud, comme le démontre la comparaison d’échantillons soumis au méme
parcours thermomécanique, a l'exception de I'é¢tape de compression a chaud
appliquée ou non. La microstructure qui n'a pas subi de déformation a chaud
présente une distribution monomodale de précipités y' primaires classiques apres
le traitement de mise en solution, a la différence de la microstructure qui a été
déformée a chaud avant la mise en solution sub-solvus ou sont présentes les deux

populations, de primaires classiques et de « petits primaires ».

Un scénario d'évolution microstructurale a été proposé pour expliquer l'origine de
ces « petits primaires ». Dans le chapitre 5 on a constaté que les précipités y'
secondaires (ou les précipités de taille similaire), s'ils ne sont pas dissous avant

déformation a chaud, peuvent croitre dynamiquement et perdre leur cohérence. Ils

192



CHAPITRE 6 : EVOLUTION DES PRECIPITES ¥’
AU COURS DE LA MISE EN SOLUTION

continuent ensuite a croitre pendant le refroidissement lent et atteignent des tailles
suffisamment grandes pour survivre a un traitement de dissolution partielle (i.e.
la mise en solution). En cohérence avec les tendances observées pour la
précipitation dynamique, on a observé ici que les « petits primaires » étaient plus
nombreux pour une température de traitement plus élevée (1050 °C par rapport a
1030 °C) et pour une vitesse de déformation plus faible (102 s™! par rapport a 10°

L,

Méme si cela reste treés spéculatif & ce niveau, ce mécanisme pourrait ¢galement
étre envisagé pour tenter d'expliquer I'origine des précipités primaires classiques
qui auraient pu se former a des étapes de transformation plus en amont et se
développer davantage tout au long des étapes de conversion et de forgeage

ultérieures. Néanmoins, cette hypothése reste a confirmer par des travaux dédiés.
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7.Conclusions genérales et perspectives

Les travaux présentés dans ce manuscrit visaient a comprendre les évolutions de la
phase ' au cours des opérations de mise en forme pour le superalliage polycristallin René
65, de microstructure y-y'. Des essais thermomécaniques de laboratoire ont été conduits
pour étudier les évolutions au cours du chauffage, durant et juste apres de la déformation
a chaud et au cours du traitement de mise en solution. Les principales conclusions établies
concernant chacune de ces étapes thermomécaniques sont résumées ci-dessous, en
mettant en évidence les liens entre ces étapes vis a vis des évolutions de la phase y'. Enfin,
des perspectives sont proposées pour parfaire la description et la compréhension des

phénomenes métallurgiques impliqués.
Conclusions
I Evolutions au cours du chauffage

Le matériau recu pour cette étude est issu de multiples opérations de forgeage
industriel. Dans cet état de réception, la phase y' est présente avec une fraction totale
d’environ 37%, et une distribution multimodale de tailles de précipités (y;, y;; et vi;) qui
sont héritées de I’histoire thermomécanique. Lorsqu’on chauffe le matériau, la fraction
volumique de la phase y' diminue pour se rapprocher de I’équilibre thermodynamique. En
plus de la température imposée, la vitesse de chauffage a également un impact assez
conséquent sur 1’état de précipitation obtenu aprés un temps de maintien donné a une
température donnée. Il a ¢ét¢ montré que 1’effet de la vitesse de chauffage devient non
négligeable pour des températures proches de la Ty, (1.€. dans la plage 1010 °C —
1110 °C, 1110 °C étant la Tg,ps de la phase y') pour un temps de maintien de 5 min.
Dans la plage de température Ts,ppys — 100 °C < T < Tgous » 1l @ €t€ observé que plus la
vitesse de chauffage est élevée, plus la cinétique de dissolution des précipités 7'
secondaires au cours du chauffage est importante. De plus, pour des faibles vitesses de
chauffage (T ~ 7 °C/min), il semblerait que les précipités y';; et y';; ont tendance a
grossir avant de se dissoudre complétement. Ce résultat, également observé lors du
chauffage sub-solvus a temps courts pour I’alliage AD730™, est associ¢ a la coalescence
qui est plus rapide a hautes températures. Par conséquent, selon la vitesse de chauffage

choisie, la croissance des précipités y' peut intervenir de maniére concomitante a la
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dissolution des précipités y' pour des températures proches mais au-dessous du solvus et

pour des temps de maintien courts.

Une fois la température cible atteinte, la fraction de phase y' (surtout de précipités y'
de taille typique de précipités secondaires, 0,2 um < d < 0,7 um) mesurée aprés des
courts temps de maintien en isotherme (< 30 min) va dépendre non seulement de la
température choisie mais également de la vitesse de chauffage. En revanche, pour des
traitements thermiques sub-solvus plus longs (> 2h), toujours en isotherme, la dissolution
de la phase y' est observée, de fagon compléte pour les précipités y';; et y';;, et progressive
en fonction du temps et de la température pour les précipités y' primaires. Un modele
phénoménologique a été établi pour décrire la cinétique de dissolution des précipités vy'
primaires en fonction du temps et de la température pour une plage de température de
Tsorvus — 100 °C < T < Tgo1ous> applicable pour 1’alliage René 65 mais également pour

d’autres alliages y-y' [14].

II. Evolutions pendant et juste apreés la déformation a chaud

Lors de la déformation a chaud, une fraction de phase y' supérieure a celle de
I’équilibre thermodynamique a systématiquement ét¢ mesurée apreés compression. Cette
augmentation de fraction surfacique résulte de I’apparition de deux types de précipités v/,
appelés y' i ayn Ct Y dyn’ pendant la déformation. Ces phénomenes de précipitation
dynamique ont été observés dans cette thése pour des déformations a des températures
sub-solvus de 1030 °C et 1050 °C et pour des vitesses de déformation de 1072s~1 et
1071s71. L’occurrence de ce mécanisme a été démontré également dans 1’alliage
AD730™, permettant ainsi de considérer que ce mécanisme n'est pas particulier a I'alliage
René 65 et qu'il peut potentiellement étre étendu a d'autres superalliages de microstructure
Y-

Les précipités y';; dyn? mesurés juste apres déformation sur base d’un critére de taille,

ont une de taille moyenne plus grossiére que les y';; classiques (d’environ 400 nm) et une
morphologie irréguliére. La fraction surfacique des précipités y'j; dyn telle que
déterminée dans ce travail correspond a la fois a des précipités y' secondaires qui n’ont
pas été dissous pendant la chauffe et qui ont grossi dynamiquement et possiblement a de

nouveaux précipités formés lors de la compression. Une population supplémentaire de
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précipités fins (80 nm, appelés ¥’ dyn) peut apparaitre au cours de la compression. Ils

sont distribués de maniére homogene dans la matrice (i.e. dans les grains écrouis) et de
morphologie sphéroidale. La fraction totale de « précipités dynamiques » ainsi que la
formation préférentielle de I'une ou des deux populations dépendent de 1’état de
précipitation juste avant déformation ainsi que de la température, de la vitesse et du niveau
de déformation appliqués. Pour une microstructure avec uniquement des gros précipités
' (d>0,7 pm, i. e. précipités y' primaires), seuls des précipités ¥’ ¢, dyn ONt ¢été observés
apres compression. Une microstructure a distribution bimodale de précipités y' (primaires

et secondaires) avant déformation produit majoritairement des précipités de type y 'y, dyn
et une microstructure monomodale de précipités y';; avant essai a produit I’apparition des
deux populations dynamiques, y';; aym ©t Y fin. 4y~ L@ précipitation dynamique semble
étre favorisée a hautes températures, a faibles vitesses de déformation et se développe

progressivement au cours de la déformation.

Si le matériau est maintenu en température apres déformation, les précipités y' formés
dynamiquement connaissent des évolutions appelées post-dynamiques. Un maintien de

10 min a la température de déformation suffit pour dissoudre les précipités y' ¢, dyn dans

tous les cas ou ils ont €té observés. En revanche, méme 60 min n’ont pas permis de voir

diminuer la fraction de précipités y';; dyn dans la microstructure My';;, qui présentait une

fraction totale de phase y' supérieure a la fraction d’équilibre. Ces résultats montrent que
les deux populations de précipités y' dynamiques évoluent différemment lorsque cesse la

déformation, et surtout qu'une certaine classe de précipités y' dynamiques (i. e. ¥'j; dyn)

peut subsister pour les étapes suivantes du procédé.

Il semblerait que la contrainte ainsi que la densité de dislocations contribuent a la
force motrice thermodynamique de la précipitation dynamique. Les contributions
énergétiques liées a 1’énergie €lastique (associée a la contrainte) et plastique (associée a
la densit¢ de dislocations introduites via la déformation), considérées dans le bilan
énergétique de chacune des deux phases, pourraient expliquer un déplacement de
1'équilibre thermodynamique, favorisant la formation de la phase y' en régime dynamique.
Dans le cadre de cette hypothese, la précipitation dynamique s’expliquerait donc par un
équilibre dynamique qui serait différent de I’équilibre statique tel que prévu par calculs

thermochimiques (par ThermoCalc par exemple). Les dislocations jouent également un
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role dans 1'accélération de la cinétique de germination et de croissance des précipités y'

dynamiques.

III. Evolutions au cours du traitement de mise en solution

Pour une mise en solution de 1h a 1065 °C, une dissolution compléte des précipités '
les plus fins est attendue pour ne conserver qu’une microstructure monomodale de
précipités y' primaires. Cependant, c'est une distribution bimodale de précipités '
primaire qui est observée pour les échantillons préalablement déformés, avec des
précipités y' primaires de taille classique supérieure a 2 pum, et une population de
précipités plus petits de taille comprise entre 700 nm et 2 um qui ont donc été appelés
« petits primaires ». Hormis leur taille, ces «petits primaires » ont les mémes
caractéristiques que les précipités primaires de taille classique. Ils sont de morphologie
équiaxe, sont incohérents avec la matrice et se situent aux joints de grains apreés mise en

solution, ce qui indique qu’ils participent au controle de la taille de grains.

A partir de la comparaison d'échantillons déformés et non déformés avant la mise en
solution, il a ét¢ démontré que I’origine des précipités y' « petits primaires » est associée
a la déformation. La fraction surfacique de « petits primaires » (mesurée apres la mise en
solution) est plus importante pour des échantillons préalablement déformés a plus haute

température et a des vitesses de déformation plus faibles.

Le scénario proposé pour expliquer leur origine est qu’ils seraient issus de précipités
dynamiques de type y’”_ dyn qui auraient grossi et atteint une taille suffisante. Cette
hypothése permet d’expliquer la fraction de précipités y' « petits primaires » plus
importante aprés déformation a températures de déformation plus élevées ou vitesses de
déformation plus lentes, puisque ces conditions favorisent également celles la

précipitation dynamique et donc, la formation de précipités y’ 1 gyn-
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Perspectives

Les perspectives proposées, de la méme manic¢re que dans la section précédente,
seront divisé€es en trois parties qui correspondent aux trois étapes d'un procédé de mise en

forme illustré par la Figure 7-1.

I.1 Compléter I’étude sur la cinétique de chauffage en reprenant quelques essais a des
températures comprises dans la plage Tgp1pus — 100 °C < T < Tg1us, afin d’affiner et
d’enrichir les équations qui décrivent la cinétique de dissolution de précipités y';; pour
les deux vitesses choisies. De plus, il faudrait élargir ’analyse sur d’autres vitesses de
chauffage intermédiaires (entre 330 °C/min et 7 °C/min) plus proches des vitesses de
chauffage industrielles. Des simulations peuvent ensuite €étre conduites pour estimer la
fraction de précipités y' durcissants présents avant la déformation, en fonction de la
température et vitesse de chauffage appliqués. On souligne que la connaissance et la
maitrise de la fraction volumique et distribution de précipités y' avant déformation est
d’extréme importance pour estimer ensuite les populations de précipités y' dynamiques

ainsi que leurs fractions volumiques correspondantes.

1.2 Des évolutions tres similaires ont €té observées en termes de cinétique d’évolution
des précipités y'; dans la billette (matiére de départ pour la fabrication de disques) que
dans la maticre forgée, pour la température de 1065 °C. Il serait trés pertinent de vérifier
si les mémes cinétiques d’évolution sont également observées pour d’autres températures
que 1065 °C, surtout pour celles plus proches de la T, . Cette information permettrait
d’appliquer le modele décrit dans le chapitre 4 - qui prédit I’évolution de précipités y'
primaires en fonction du temps et de la température - & d’autres états microstructuraux

plus amonts dans la gamme de fabrication comme la billette.

I1.1 Un adoucissement assez important de la contrainte d’écoulement pour les courbes
o X € a ét¢ trouvé dans des échantillons dont la précipitation dynamique a été mesurée.
Cette allure des courbes est aussi observée pour d’autres alliages y-y', ou il est admis que
la recristallisation dynamique est le mécanisme responsable pour cet adoucissement.
Cependant, dans le contexte de la précipitation dynamique, la formation de précipités
durcissants au cours de la déformation devrait conduite a une augmentation de la
contrainte d’écoulement et non pas a un adoucissement, ce qui reste définitivement a

expliquer.
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I1.2 1l serait intéressant d’avoir une étude approfondie sur la rhéologie de 1’alliage
René 65 (i.e. la description de la contrainte d’écoulement en fonction des conditions
thermomécaniques), a des vitesses de déformation de 10715~ et 10735~ par exemple,
afin de mieux comprendre I’effet de 1’état de précipitation dynamique sur la réponse
mécanique. A partir de ces résultats, il serait possible d’établir une loi de comportement
qui prenne en compte 1’état de précipitation y’ avant et au cours de la déformation. Cette
loi de comportement, une fois intégrée dans un logiciel adapté, permettrait une simulation

plus précise de la réponse mécanique des pieces lors du forgeage.

ITL.1 Afin de valider I’hypothése sur les précipités dynamiques qui seraient a 1’origine
des « petits primaires », il serait intéressant d’ appliquer sur un pion déformé — dont la

fraction de précipités y';; , =~ aurait été quantifiée — un traitement isotherme pour
_ayn
. I3 I . , . / .
dissoudre les éventuels y ¢, ayn ©t faire évoluer un peu en taille les y';; dyn » POUT ensuite

appliquer une deuxiéme compression a chaud sur le méme échantillon. Le but serait de
suivre 1’évolution de la distribution de taille de précipités et déterminer comment les y'
dynamiques formés dans la premicre passe évoluent au cours de la deuxiéme

compression. Comment les y'j; dyn iront évoluer lors de la deuxiéme compression ? Est-
,. . ) . , . ,
ce qu’il y aura un impact sur la taille et morphologie des y';;. dyn ? Pourquoi les y'y;. dyn

mettent autant de temps a disparaitre alors que la fraction totale de phase y' reste au-dessus

de la fraction d'équilibre ?

ITL.2 11 serait trés intéressant de réaliser une étude pour mettre en évidence I’impact
de la fraction de précipités y' primaires pendant la mise en solution sur la distribution,
morphologie et, bien évidemment la fraction de précipités y';; et y';;. Un plan
d’expérience avec des traitements thermiques adaptés pour faire varier la fraction de
précipités y'; initiale, suivis de différentes vitesses de refroidissement, devrait étre mis en
place afin d’observer les populations de précipités y';; et y';;; résultantes. De plus,
comprendre I’impact de ces différentes microstructures sur la contrainte d’écoulement

serait de grande importance d’un point de vue industriel ainsi que scientifique.
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RESUME

Les superalliages a base de Ni sont des matériaux métalliques a hautes performances qui présentent
d'excellentes propriétés mécaniques a haute température. Ils sont largement utilisés par le secteur
acronautique, tant a I'état forgé qu'a 1'état coulé, dans les parties des turboréacteurs les plus chaudes et
soumises a de fortes contraintes. Afin d'élever la température de fonctionnement des moteurs et ainsi de
réduire la consommation de carburant et les émissions de gaz a effet de serre, le superalliage base Ni
polycristallin René 65 a été choisi pour la fabrication de certains disques de turbine des turboréacteurs de
nouvelle génération.

Un effet non négligeable de la vitesse de chauffage sur les évolutions de la phase y' a été observé pour des
températures proches de la température de solvus y' (T > 1010 °C) pour I’alliage René 65. Un mod¢le
phénoménologique qui décrit I’évolution de la fraction de précipités y' primaires en fonction du temps et
de la température a été établie pour les alliages René 65 et AD730™., Cette relation permet une meilleure
estimation de la taille de grains et de 1’évolution des précipités y' lors de traitements sub-solvus en
isotherme. Le phénoméne de précipitation dynamique a ét€ observé pour les superalliages y-y'. Deux types
de précipités dynamiques (i.e. formés lors de la déformation a chaud) ont été caractérisés. La précipitation
dynamique semble &tre favorisée a hautes températures, a faibles vitesses de déformation et a hauts niveaux
de déformation jusqu’a un certaine limite, définie a 1,0 pour I’alliage René 65 dans les conditions
investiguées. En régime post-dynamique, 1’évolution des deux types de précipités y' dynamiques se produit
de manicre distincte les uns des autres. Une distribution bimodale de précipités y' a été observée juste apres
le traitement de mise en solution. Un scenario a été proposé afin d’expliquer 1’origine de 1’état de
précipitation y', en prenant en compte 1’histoire thermomécanique de I’alliage René 65.

MOTS CLES

Superalliages base nickel, microstructure y-y', précipitation y', forgeage a chaud, recristallisation

ABSTRACT

Ni-based superalloys are high-performance metallic materials possessing excellent mechanical properties
at high temperatures. They are widely used in the aerospace industry, both in wrought and cast states, in
the hottest and most highly stressed parts of jet engines. In order to increase the operating temperature of
engines and thus reduce fuel consumption and greenhouse gas emissions, the polycrystalline Ni-based
superalloy René 65 has been chosen for the manufacturing of certain turbine disks in new generation jet
engines.

A non-negligible effect of the heating rate on the y' phase evolutions was observed for temperatures closer
to the y' solvus temperature (T > 1010 °C) for the Rene 65 alloy. A phenomenological model describing
the evolution of the of primary y' precipitates fraction as a function of time and temperature was
established for René 65 and AD730™ alloys. This relationship provides a better estimation of the grain
size and y' precipitates evolutions during y' sub-solvus isothermal treatments. The dynamic precipitation
phenomenon was observed for y-y' superalloys. Two types of dynamic y' precipitates (i.e. developed
during hot deformation) have been characterized. Dynamic precipitation seems to be favored at high
temperatures, low strain rates and high strain levels up to a certain limit, defined as 1.0 for the René 65
alloy under the investigated conditions. In the post-dynamic regime, the evolution of the two types of
dynamic y' precipitates occurs distinctly from each other. A scenario was proposed to explain the origin
of the y' precipitation state, considering the thermomechanical history of the René 65 alloy.

KEYWORDS

Nickel base superalloys, y-y' microstructure, y' precipitation, hot forging, recrystallization



