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A force de réfléchir, on finit par apprendre.
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L'alliage N18[Ducrocq, 1992]a été mis au point vers la fin des années 80 et retenugour |
fabrication des disques de turbine du moteur M88-2. Ses caragt&istécaniques jusqu'a
650°C sont excellentes et sa vitesse de propagation de fissurdafgea #8650°C se situe
clairement au-dessous des seuils requis par le constructeendaep la formation de phases
topologiquement compactes et u (TCP : Topologically Close-packed Phases) lors de
vieillissements de longue durée a des températures supéri@f@d3 conduit a la baisse de
ses propriétés. Par ailleurs, sa température de solvus éleviéd, dlune importante fraction
volumique de phasg, réduit la fenétre de remise en solution a moins de 30°C, rendant
difficile un éventuel grossissement de grain via un traitemeninthee au-dela de la
température de solvus.

Dans le cadre du projet PROMETHEE (PROcédés de fabricatiat&riaux a Trés Haute
tempEraturE pour un corps haute pression) lancé par la DGA en 200ECGMR a sollicité
la collaboration du Département Matériaux Métalliques et Prac@MP) de 'ONERA et
I'équipe Comportement & Haute Température du Centre des Matded'Ecole des Mines
de Paris afin de développer un nouveau superalliage pouvant remplsd: lEobjectif des
recherches menées en étroite collaboration avec 'ONERA aettproposer de nouvelles
compositions d'alliages susceptibles de remplir le cahier des chargeséropo

- une stabilité microstructurale a long terme pour des températures slggaéa50°C,

- une densité convenable pour une application "disque de tlrfdeesité inférieure a
8,3),

- une fenétre de remise en solution plus grande que celle du N1&@mmiékinsi la
forgeabilité notamment a des températures supérieures au solvus de M, phase

- des propriétés mécaniques améliorées en traction, fatigue et fluage a 650°C gt 700°C

- une tenue a la propagation de fissures au moins équivalente a celle du N18.

Idéalement, I'amélioration des propriétés est souhaitée quelsaiul’application choisie,
"haute résistance" (fortes contraintes) ou "haute température”.

Outre le N18, le René 88, développé par Krueger pour General E[&treger, 1990], a
ete également choisi comme alliage de référeDeesuperalliagee caractérise par une bonne
résistance a la fatigue oligocycliqgue a 650°C qui est attribuéene taille de grain
relativement grande (et a une fraction massique de la ghiskle a moyenne). De plus, la
microstructure de cet alliage est stable au regard de la précipitatiphates TCP.

Les compositions de ces deux alliages ainsi que leur traitehemitjue ont constitué des
références dans notre étude. Celle-ci s’est réalisée engdmudkes phases. Dans un premier
temps, tandis que 'ONERA analysait I'effet de la compositiomaiie sur les propriétés
physiques et mécaniques, notamment l'effet des substitutions drenchimiques, par
I'étude de nouvelles compositions d’alliages en comparaison ded&aliia référence N18, le
CDM étudiait, en plus de l'alliage de réference René88, 2 nouvellgsositions d’alliage en
choisissant de s’intéresser a deux traitements thermiqué&sediff, I'un conduisant a une
microstructure «grain fin » généralement privilégiée pour une cabipin « haute
résistance », l'autre a une microstructure « gros grain »gvastageuse pour l'orientation
« haute température ». Dans une seconde phase, aprés mise en conmésuitdes les deux
laboratoires travaillaient a la mise au point de compositions « optimisées »



Afin de mieux appréhender le contexte de cette étude, une ptésentapide des
turboréacteurs et des matériaux les constituant, l'historique dulogpeenent des
superalliages pour disques de turbine et leur mode d’élaboration sppus@s dans le
chapitre 1. Dans le chapitre 2, apres une étude bibliographique censadi&ude de
linfluence des éléments chimiques sur les caractéristiqusssdigeralliages base nickel
polycristallins, les outils de développement sont décrits et les hesn@mpositions sont
présentées en regard des spécifications industrielles. Le chagisteconsacré au protocole
d’élaboration des alliages étudiés ainsi qu'au programme d’esgsdises. Une comparaison
des caractéristiques des deux alliages de référence selon leur maberdté@n, industriel ou
expérimental, est également proposée. Dans le chapitre 4, une symithléxyraphique de
'influence des différentes variables du traitement thermigmei aju’'une validation des
parametres choisis pour I'étude sont présentées. Le chapitre corssicré aux résultats
obtenus et le chapitre 6 a leur interprétation en s’intéressarnmant aux mécanismes de
déformation en fluage. Une conclusion concernant les compositions chinoltpisgs ainsi
gue des préconisations en termes de traitement thermique sont enfin proposées.



CHAPITRE 1
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1.1 Les turbomachines

1.1.1 Concept de turbomachine

Les turbomachines fonctiolent grace a l'action continue d'un fluide iergie élevée sur I
ailettes d'une ou plusieurses. La puissan mécanique délivrée pro2nt soit de I'énergi
hydraulique (turbine a eau)it de I'énergie thermique (turbine a gaz,iine a vapeur). Elle
difféerent donc des moteursternatifs ou I'action du fluide donne lieu déplacement limit
de pistons dans uou pluseurs cylindres, ce mouvement linéaire rnatif étant ensuit
transformé en mouvement culaire par des transmissions mécaniquezpuis les années 7
les turbomachines ont progssivement remplacé les moteurs alternatientrales électriqts,
moteurs d'avion...ll reste ezntiellement une application (et non des i1dres !) des moteu
a piston : les moteurs povéhicules routier

Une turbine a gaz est une chine recevant un flux continu de gaz. Lenbustion interne d
mélange carburantdenburan comprimé permet de transformer I'énerdu carburant en flu
gazeux de haute énergiatilisable sous forme d'énergie propux dans le cas d
turboréacteur.

A-comipressar
B-nurbine

C-amr miake

Depropelling nozzle
E-combustion chamber
F-handle for starming engme

n

SRR

3L

AR |

-

ANERERIN

e

Figure 1: Schéma de la turbine Guillaume. [19



Le concept de la turbine a gaz date dti"i8iecle. Son développement fut longtemps retardé
par le succes de la turbine a vapeur. La premiére turbiae andustrielle opérationnelle fut
construite en 193[Fabri, 2005]. Dans le domaine aéronautique, un brevet francais déposé en
1921 par MaximeGuillaume [1922] pose le principe du turboréacteur simple flux moderne
(figure 1. Dans les années 20, de nombreux autres brevets contribuent au dévatbgleme
concept du moteur a réaction modef@elinval, 2005]. Dans les années 30, de nombreux
prototypes sont testés. Le brevet du turboréacteur développé par l'indggi@nique Frank
Whittle [1931] est déposé en 1930e premier essai a lieu en 1937 avec utilisation de
kérosene. Le Gloster E28/39 équipé du turboréacteur W1 développé par Witittfour la
premiere fois le 15 mai 1941. Une version améliorée W2 sera coastaus licence par
General Electri¢gkoff, 2005].

Dans le méme temps, en Allemagne, les travaux de Hans Von @bai le constructeur
Ernst Heinkel conduisent au développement du moteur HeS3 a compresadiugeequi
propulsa l'avion Hel78 en 193®.0n Ohain, 1952].Le premier avion a réaction construit en
série est le Messerschmitt ME262 durant I'été 44. Il est aquipé du turboréacteur a
compresseur axial Junkers Jumo 004 (concurrent de Heinkel) de 898 kgudsée,
développé et breveté par Franz Anselfigufe 2 [Neugebauer, 1942]Plus de 8000 de ces
moteurs ont été fabriqués pendant la seconde guerre mondiale en Allemagne, éede digé
était de I'ordre de...10 heures !

1. Entrée d'air 26. Chambre de combustion
12. Tuyere d'éjection des gaz 31. Turbine (1disque)
14. Moteur de démarrage 2-temps 35. Noyau mobile de la tuyere

21. Compresseur axial (8 disques)

Figure 2 : Schéma du turboréacteur Junkers Jumo 004. [Neugebauer, 1942]



1.1.2 Les turboréacteurs

Parmi les moteurs qui fonctionnent dans l'air, les turboréacteurdesoptus utilisés. Un
turboréacteur est constitué de trois grands éléments principaux

1.1.2.1 Compresseur

Il peut étre de type axial, hélicoidal ou centrifuge en fonctiormderine de la veine fluide.
Les compresseurs axiaux (cas des moteurs de forte puissang@rtent plusieurs étages.
Chaque étage est constitué d'un disque mobile a aubes (rotor) et due fike aubagé
(stator), ce dernier permettant de rétablir la direction ex@ fluide via l'arbre de
transmission solidaire a la fois des disques de la turbine etisbpses du compresseur. La
turbine fournit I'énergie nécessaire a I'entrainement du compressdes disques mobiles a
aubes, solidaires de l'arbre. Dans chaque disque mobile, le trahéfentgie depuis l'arbre
jusqu'au fluide est réalisé grace a l'accroissement simultan@&nergie cinétique et de la
pression.

Le compresseur peut se diviser en parties basse et hauterprelsacune des parties pouvant
comprendre plusieurs étages.

1.1.2.2 Chambre de combustion

L'énergie chimique du mélange air-carburant est transformék gambustion en énergie
thermique. Le carburant est injecté sous forme de gouttelettesagfimulser le rendement de
la combustion en augmentant la surface d'échange air-carbueag. \Be partie de l'air
comprimé est utilisée pour la combustion afin que la tempérdasrgaz brdlés a I'entrée de
la turbine reste admissible par les matériaux utilisés. ls lphute température d'entrée de la
turbine est atteinte dans le moteur M88-2 (1850K). Un des défisunsagoncernant les
turboréacteurs est l'augmentation sensible de la températlissu@ lde la combustion en
ameliorant la tenue en température des matériaux utilisés.

1.1.2.3 Turbine

A linstar du compresseur, chaque étage de la turbine comprensique dnobile & aubes qui
est entrainé par la détente des gaz et un disque fixe a aulpesmet de redresser le flux. La
turbine peut se diviser en étages haute et basse pression.

Le turboréacteur absorbe de I'air (entrée d'air) qu'il rejette veréréasrigrande vitesse via les
tuyéres d'évacuation. La force de réaction des gaz éj@atgmussée) sera d'autant plus
importante que l'accroissement de vitesse de la masse alarsant le moteur sera grand.
L'augmentation de I'énergie permettant I'accroissement dsseitge fait en deux temps
(figure 3 :
- augmentation de la pression de l'air a I'aide d'un ou plusieurs élag®mpresseurs,
axiaux ou centrifuges,
- mélange de l'air comprimé au combustible vaporisé dans la chamboentastion :
la combustion provoque une augmentation subite de la température eitdeda des
gaz.
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Les gaz issus dealcombuition atteignent les aubes d'une ou plus turbines. Le flu:
gazeux de haute énergie puit par la détente des gaz de combustiorendre la poussée
sortir de la tuyére. Une par de I'énergie de ce flux gazeux est récup par la turbineour
fournir la puissance mécanie nécessaire a l'entrainement du compre, I'axe de la turbin
étant solidaire de celui du cpresseu

AIR INTAKE COMPRESSION COMBUSTION EXHAUST
Continuous

Intermittent
AIR[FUEL INTAKE COMPRESSION COMBUSTION EXHAUST

Figure 3: Principe du fonctionnement d'un turboréac:.
1.2 Exemples

1.2.1 L'Olympus 593

Quatre moteurs Olympus 5 (Snecma Moteurs, Rolls Royce) montés paire ont équipé |
Concorde jusqu'a son dernvol en 2003figure 4. Ce moteur est dér2 de I'Olynpus 360
destiné au bombardier suponique British Aircraft Corporation TSR2Ii ne (épassa pas le
stade des prototypes. Ce reur était I.-méme dérivé des évolutions :cessives du mote
Olympus qui équipait le bobardier subsonique Vulcan. Pour étre oponnel en condition
supersoniques, il a fallu aiter une tuyere de postcombon ainsi gie d’'autres finesse
technologiques telles que:s entrées d’air a géométrie variable es «paupieres » de
tuyéres, également a géctrie variable, pouvant faire office dinrseurs de pousse
L'Olympus 593 a été le pmier turboréacteur cil au monde a étre ilisé a des vitesse
supérieures a Mach 2 ek supercroisiére », c'estdire sans recos permanent de
postcombustion (et ce, pemt 34 ans

Le superalliage utilisé potles disques des parties chaudes i.e. |derniers étag du

compresseur haute pressiet ceux de la turbine haute pression € Waspaloy, alliage
développé au début des ales 50. Les différents types de matériauisés dans le motel
Olympus 593 sont indiquésir le schéma de figure 5
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—
Titanium Alloys

- Formous Metlals

P weaspanoy B e Bases Akoys

Figure 5 Différents types de matériaux utilisés dans le
turboréacteur Olympus 593. [Document Snecma]

Figure 6 : Moteur M88-2. [Photo Snecma]

Longueur 3538 mm
Diamétre d'entrée 696 mm
Masse 897 kg
Poussée (avec post-combustion) 75 kN
Poussée (sans post-combustion) 50 kN
Consommation spécifique

(avec PC) 1,7 kgidaN.h
Consommation spécifique

(sans PC) 0,8 kgidaN.h
débit d'air 65 kgls
Tempeérature Entrée Turbine (TET) 1850 K
Taux de compression 24,5
Taux de dilution 0,3

Tableau 1 : Caractéristiques prirespdu moteur

M88-2. [Communication Snecma]
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1.2.2 Le M88-2

Deux moteurs M8& fabriqués par Snecma Moteurs équipent le chir Rafale de lI'armé
de l'air et de #éronavale frazaises depuis 19¢

Le turboréacteur M88-Ziure €) est un moteur compact développankN de poussée (i
kN avec la postcombustiorgui présente un rapport poussée/poids €(9). Il est constitu
de 21 modules indépendarui sont reiplacables isolément. Sa posit ventrale sur l'avio
permet de le changer en Zminutes. Grace a sa conception "doubleps, double flux”, i
démontre d'une rupture tecalogique avec les moteurs Atar, M53 et siquivalent américal
General Electric FA Les dfféerentes caractéristiques du moteur [-2 sont présentées dz
le tableau 1

La TET (Température Ente Turbine) est de 1850K, soit un gain GOK par rapport a
moteur M53 (équipant le Mage 2000)[Honnorat, 1988]. Dans ce motur, la partie chauc
était confinée a I'étage de nine haute pressic(figure 7). Dans le motur M88, elle s'éten
depuis le milieu du compreeur haute pression jusqu'a la turbine hpressior(figure 7).
Les conditions de températ e de pression y sont particuliéerement s'es. L'utilisation de
alliages de titane équipant; parties les moins chaudes (limite d'utilisn & environ 500°C
est impossible. Seuls les »eralliages base nickel peuvent résistere telles condition:s
Ainsi, les disques 4, 5, 61 compresseur haute pression ainsi quux de I'étage hau
pression de la turbine sorabriqués en N1{Ducrocq, 1992], alliage développé dans I
anneées 80.

MN.dm = 1,6x10% |_450°C TET.* | A= 1000 MPa & 400°C M53
- 1500 K 0 max = 600°C local
163°C I Nl s
- N

ALLIAGES DE
TITANE | ALLIAGES

ag= 1000mMPa MBB

nat=1mompa}“5°°
8 max = B50°C local

ALLIAGES SUPER.ALLIAGES

DE TITANE M.D.P.

Figure 7: Evolution des matériaux departies chaudes depuis M53
jusqu'au M882. [Honnorat, 1988

13



1.3 Les Matériaux

Le souci principal des iotoristes est d'obtenir le rendement thedynamique le plu
élevé possible pour une me la plus réduite possib
Dans les premiéres partiea mcteur, les parties les plus froides, deitrée d'air jusqu'at
premiers étages du compseur, l'utilisation d'alliages "légers" du e alliages de titan
(densité de I'ordre de 5) esbssible. En revanche, dans les parties les chaudes, depuis |
derniers étages du compseur pour certains moteurs jusqu'a la ine et a la tuyeére
l'utilisation de ce type d'aages devient impossible, les conditions température et ¢
pression étant particuliereint séveres. L'utilisation des superalliagase nickel (densité
supérieure a 8) s'avere ispensable. L'augmentation des perforces des moteurs
provoqué une intensificatiode l'utilisation des ces alliages résistantsute température. P
exemple, dans le moteur M équipant le Mirage 200(a partie dite chude était confinée
I'étage de turbine haute jssion. Dans le moteur M88 équipant afale, elle s'éten
désormais depuis le milieu1 compresseur haute pression jusqu'a la te haute pressiol
L'augmentation de la temrature d'erée de turbine (TET) depuid0 ans refléte bie
laugmentation de tempérae dans I'ensemble du turboréacteur. On idére qu'il y a eu L
accroissement de 10°C par, ce qui est coloss(figure 8).
Développer des matériaux 1jours plus résistantsde fortes températuriest un enjeu maje
pour les motoristes. Augmcer encore la température d'utilisation deatériaux permettra
d'accroitre les performanceu moteur et de simplifier les systemes deoidissement

Temperature d'entrée turbhine
{°C}

1500
1400
1300
1200
1100

1000 ’
900

1260 1970 1980 1990 2000

Figure8 : Evolution de la TET depuis 40 ans.
[Deyber, 2004

Les superalliages sont utilis dans la fabrication des disques et des s des turbinebasse
et haute pression et deertains compresseurs haute pressioans les premier

turboréacteurs, les mémesages étaient utilisés pour les aubes et Isques. Or, ces del

composants ne subissent fles mémes sollicitations thermiques et miques. Lenhiveaux

de contraintes sont beaug plus importants dans le cas des dis, en revanche, |

températures sont beaucc plus élevées sur les aubes. Ces cwons difféerentes d

sollicitation expliquent I'évation distincte pour chacun des deux cosaits, qu'il s'agisse
de la composition, de I'élabation du matériau ou de la conception deéce.
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1.3.1 Matériaux pour aubes de turbine

Les températures percues par les aubes sont de plus en pkssé{supérieures a
1000°C) du fait de l'augmentation du rendement et de la TET. Ellesnedégasser les
températures de fusion des alliages utilisés. Nous présentonsnraptdei trois points
d’évolution majeure qui ont permis d’augmenter la résistancenddiamagement des aubes
a des températures toujours plus élevégarg 9).

1.3.1.1 Refroidissement et protection

Afin d'abaisser la température au niveau des aubes, un systerafroitissement interne
réalisé a l'aide de couloirs de refroidissement placés daessede la longueur de l'aube a été
concu dans les années 60 par Rolls Royce : le moteur Conwalg s#eanier moteur civil
équipé de ce systeme de refroidissenjBatwmer, 1961] Dans les années 70, la micro-
perforation a permis de créer un film d'air autour de la voilurkadbe. Les techniques de
refroidissement n'ont pas cessé de progresser jusqu'a aujourd'tystéme de protection dit
"barriére thermique" permet ainsi de diminuer nettement legéetures au niveau de l'aube.
La technigue consiste a déposer une couche protectrice céraméjattiqgue ou mixte sur la
surface du matériau qui permet ainsi d'éviter l'interaction tdireatre I'environnement haute
température et le superalliage. Les premiéres protect@mrsstaient en des couches d'oxyde
de chrome (jusqu'aux années 50) puis d'oxyde daluminium (pasgviams) 1984] Elles se
sont aveérées insuffisantes pour protéger l'alliage de la corrostmaud.dOn a alors assisté a
l'introduction de barrieres de protection dites "thermiques" consistaun dépét céramique
sur l'alliage. On peut distinguer deux grands types de barriggasigues en fonction des
techniques utilisées. D'une part, les barrieres thermiquesé&salpar des techniques de
diffusion, d'autre part celles réalisées par dép6t. Aujourd'hui,pét ¢gar EBPVD (Electron
Beam Physical Vapor Deposition) est la technique la plus largement utilise&dgaotection
des aubes de turbifiBickard, 1998].

1250

12001 |Bm‘j.&res'&miq1es |
o 1150
“‘E 1100
S 1050 -
T 1000
Rl
g o=0 : :I

T OO TELNI

E iy //'f\‘-i_

&80 7 Couk Solidficatiom dirigde

Slle Furgé énrince

70 . : : ; : _

1990 950 1980 1970 1980 4990 2000 2010
années
=T
Non refroidie I ey
| Refroidissement
R efroidissement interne & externe
: - + Barriére Thermique
interne Refroidissement

interne & externe

Figure 9 : Evolution des techniques de refroidissement. [Deyber, 2004]
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1.3.1.2 Evolution métallurgique

Une amélioration notable de la résistance mécanique et therdegquauperalliages pour
aubes a été obtenue grace a la modification de leur microstrifigunes 10. A partir de
1960, Pratt & Whitney développe la solidification dirigée de gragisennaires dans le sens
long de l'aube. En effet, les joints de grains perpendiculaiteseade sollicitation (contrainte
centrifuge) constituaient des sites préférentiels d'amorgadiessures. L'introduction de cette
techniqgue a permis de diminuer de facon significative I'endommagementafigue
thermique et d'améliorer la tenue en fluage. L'élimination tatesejoints de grains grace a
l'utilisation des monocristaux a solidification dirigée a perm@ns les années 70-80
d'améliorer encore ces propriétés. Pratt & Whitney a étédeupmeur de ces nouvelles
techniquegSims, 1984] Le premier superalliage monocristallin francais a élieatie@ AM1
[Davidson, 1985]développé conjointement par 'ONERA, le Centre des Matériaux, &necm
et Imphy. Il est utilisé dans la fabrication des aubes derbane haute pression du moteur
M88-2 équipant le Rafale.

Figure 10 : Evolution microstructurale des superalliages base
nickel pour aubes de turbine. [Caron, 2004]

1.3.1.3 Evolution des compositions

L'évolution des compositions s'est faite en parallele avec [I'éeoluthétallurgique
préecédemment décrite. En effet, la réponse mécanique dépend derdatmrrcture, elle-
méme gouvernée par la composition chimique. On constate par exéonpldu passage de
l'utilisation de la structure polycristalline a celle desirgracolonnaires a solidification
dirigée, l'introduction du hafnium, qui permet d'éviter la fissuralios de la solidification.
L'utilisation des monocristaux a impliqué de nouvelles spécificatiogs.chncentrations en
eléments renforcant les phasesty constitutifs des superalliages doivent étre augmentées
pour assurer une bonne résistance du fait de I'absence deslgognains. En revanche, les
concentrations de carbone, de bore et de zirconium, éléments connusupadlelelans le
renforcement des joints de grains via la formation de carburde bbrures, doivent étre
diminuées ou supprimégSaron, 2004]
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1.3.1.4 Procédé de fabrication des aubes

Les aubes sont fabriquées par fonderie, grace au procédé di {seriue'[Doriath, 1994]
(figure 11) Le principe consiste a créer un modele en cire, réplique edacla piece a
produire. Un noyau en céramigue, correspondant au volume de la pare desl'aube, est
inséré et maintenu par des picots en platine. Le tout est ending darapace céramique
(durcie par séchage). L'ensemble est ensuite étuvé pour fondre ket dégager I'espace
gu'elle occupait, d'ou le terme "a cire perdue”. Le superalksg alors coulé dans la cavité
obtenue, entre la carapace et le noyau. Aprés solidificatiosfreidissement du métal, la
carapace est détruite, le noyau est supprimé par dissolutionqakin®n obtient alors la
piece aux cotes définitives. Les perforations des micro-trous titeéiont réalisées par
électroérosion ou par faisceau laser. Les bords d'attaqueaud® I'sont rectifiés. Des
techniques de sélection de grains sont utilisées pour obtenir des raahesristallines
d’orientation voisine de <001>.

= =L

’—‘ i furnace
=

i

o o js;l/ ) :
i coat with Sl [ water

nd drain )
Sriel e ceramic powder dewax il coaled
(fluidized bed) (steam autoclave) Vi pull red

Figure 11 : Schématisation des différentes étapes de fabricatioautbes de turbine. [Doriath,
1994]

1.3.2 Matériaux pour disques de turbine

Les disques de turbindiqure 12 haute pression et ceux des derniers étages de certains
compresseurs haute-pression sont moins exposés aux fortes températueaujes|écalées
dans les alvéoles, au niveau des « pieds de sapin ») graceeamesge refroidissement. En
revanche, ils fonctionnent sous des chargements mécaniques plus. d@stempératures a

la périphérie peuvent tout de méme y atteindre 700°C. L'utilisatiomaless, des alliages
d'aluminium ou de titane est proscrite, ces différents maténausesistant pas a de telles
températures. On utilise donc drgperalliages base nickel polycristallinsLa rupture d'une
aube est tolérée ; elle pourrait alors, dans le meilleur de€tra récupérée dans le carter. En
revanche, la rupture d'un disque est interdite ; elle entrainerait la pddeidn.

Les sollicitations mécaniques et thermiques du disque varient efofodct régime moteur.
Schématiquement, la succession des phases "démarrage — vd' caméspond a une
sollicitation de type fatigue-fluage. Les disques, pieces tournasteg principalement
soumis a des contraintes centrifuges et thermiques. Les cagrain/ennes varient de 600 a
plus de 1000 MPa en fonction du régime moteur. D'autre part, du fait géofaétrie
particuliere du disque, les concentrations de contrainte peuvemtdettaies valeurs tres
importantes, jusque 1900 MPa en fond d'alvéole dans le cas du disqudide Hi? du
moteur M88, contre 800 MPa pour un disque "civil". Il existe un gradmentique depuis le
moyeu central, la partie dite "froide" jusqu'a la jante, ldigpdchaude” (figure 13). La tenue
au fluage et a la fissuration de la périphérie est primordéadis que la partie centrale
requiert une résistance en traction élevée ainsi qu'une bonne tenue erofagayelique.
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Figure 12: Disque de tuwine Haute Figure 13: Vue schématiqt de la distribution d
Pression du moteur M88- [Photo Snecm: températuresdans un digue de turbine HF
[Honnorat, 1988]

Les moteurs militaires sontyumis a des régimes moteurs beaucoup jpmplexes et séver
gue les moteurs civildigure 14). Les contraintes percues par les discsont beaucoup ph
importantes. Les durées de des moteurs militaires sont de I'ordre d00 cycles (un cycl
correspondant a un vol colet depuis le décollage jusqu’a l'atterriss) contre plus de di
fois plus pour les moteurcivils. Dans le cas des disques pour aation militaire, or
privilégie une résistance ¢traction élevée nécessaire notammentcas de passage

survitesse du moteur ainsi e de trés bonnes propriétés en fatigue oyclique (orentation
"haute résistance") et plutdne résistance au fluage (orientation "haumpérature™) dans

cas des disques d'applicaticivile.
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Figure 14: Schémasation d’une mission type d'un moteur milita(haut) et d'n
moteur civil(bas). [Ceyber,2004]
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Les conditions toujours plus séveres, nécessaires a I'améliataigerformances du moteur
ont conduit a une évolution des superalliages polycristallins. Latgagt 'augmentation des
teneurs en éléments d'addition qui déterminent les phases en présence, omt' @egminter
significativement le potentiel mécanique de ces matériaux. U#ool des procédés de
fabrication a permis de réaliser ces performances graceileur contrble des compositions
des difféerents éléments ; le procédé de Métallurgie des Poldid€y @ ainsi conduit a une
hausse significative des propriétés mécaniques consécutive a téa diminution des
ségrégations chimiques, sites préférentiels d'amorcage sigefis Enfin, la maitrise des
traitements thermiques a permis de différencier les miagistes en fonction des propriétés
spécifiqgues attendues. Schématiquement, une microstructure "gro$ gpaduira a une
meilleure tenue en fluage tandis qu'une microstructure "grainpfnihettra d'obtenir une
résistance plus élevée en traction et une meilleure tenue teuefaoligocyclique
correspondant respectivement aux orientations "haute températurdiaute résistance"
présentées ci-dessus.

Le développement d'alliages susceptibles d'étre traités therngqueeion ces deux voies a
introduit, a partir des années 90, la possibilité d'une microstruttiale au sein d'un méme
disque, permettant I'optimisation de la microstructure en fonctiosaliéstations différentes
depuis le moyeu jusqu'a la jante du disfiMathey, 1994 ; Gayda, 2003].

1.4 Les superalliages base nickel polycristallins

1.4.1 Historique

Les superalliages ont été "inventés" a la fin des années 2@ciegs austénitiques ont servi
de base a leur développement. L'idée d'une majricgbique faces centrées pouvant étre
renforcée guide alors les recherches sur I'amélioration desgpéspules matériaux. Ainsi, dés
1929, Pierre Chevenaf@ouveinhes, 2011hjoute de faibles quantités d'aluminium, de titane
et/ou de niobium aux alliages base fer (aciers austénitiqgues) @nibksl (alliages Ni-Cr 80-
20) ; il observe alors une amélioration notable de la tenue en fipage a la précipitation de
la phasey NisAl mais aussi quelques résultats plus défavorables du fait ple&dgitation
sous forme de plaquettes de la phask "ennemie cachédSims, 1984],puisqu'elle peut se
développer au détriment de la phgsdinsi, l'alliage A286 développé en Allemagne en 1935
ne peut étre utilisé a des températures supérieures a 650°C. Adedmdéte température, la
phasey métastable se transforme en phag&ims, 1987] C'est vraisemblablement dans cet
alliage qu'ont été réalisés les disques de turbine du premier tactmnéa fonctionner en
service, le Junkers Jumo 004 des Messerschmitt Me262. Cet afliagejeurs utilisé de nos
jours.

La découverte accidentelle de la phgisgrace a l'introduction des éléments Al, Ti et/ou Nb
est géniale. Elle a révolutionné le monde des matériaux pousditibh a haute température.
Cette phase renforce en effet la matydeut en restant quasiment cohérente ; la résistance
meécanique est ainsi nettement améliorée sans préjudice ddildédle développement, au
début des années 50 par Eiselstein de I'lnconel[Eis@Istein, 1959]permet de mettre en
évidence une autre phase intéressante pour les propriétés induidgisdéust précipitation :
la phase/'. L'Alliage 718 est du reste le superalliage actuellement le plus utilis®ade.
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Les superalliages base nickel constituent plus de 50 % de $& hes moteurs aéronautiques.
Dans les turboréacteurs, ils sont présents dans :

- Les disques de compresseurs Haute Pression et de turbinedaieis carbres, dont les
températures de fonctionnement atteignent 650°C,

- Les aubes dont la température est portée a 1000°C,

- La chambre de combustion ou la température peut atteindre 1500-1800°C.

Les superalliages sont utilisés dans d'autres applications : fadisstriels hautes
températures, filaments d'ampoules, électrodes pour fusion de veeetrode
d'électroérosion, chaudieres, échangeurs thermiques, vannes pour iirzhistique, filtres
haute température, filieres d'extrusion, moules, matrices de forgeagedeutispe..

Il existe plusieurs dizaines de superalliages différents. Degpasitions différentes ont été
mises au point pour les disques d’'une part, les aubes d’autre part, peisouese nous
'avons vu, ces deux parties de la turbine ne sont pas soumises mes reéllicitations
thermiques et mécaniques. Les formulations des compositions de eeallBges résultent
d’'une somme énorme de connaissances sur le réle des divers sléiadige, d'un
compromis entre les requétes et d’'une adaptation non seulement aux conditionsi arexispl
aussi au mode d’élaboration de I'alliage (métallurgie des poudres par exemple

1.4.2 Elaboration

Nous avons déja constaté I'amélioration notable des propriétés mésaaiqbaud des aubes
de turbine grace aux progres réalisés dans le mode d'élaboration chlliagee De méme,
des inventions technologiques ont permis de réaliser des superalli@ges nickel
polycristallins pour disques de turbine toujours plus performants. Ainsiéueloppement
dans les années 50 de la fusion sous vide (VIM=Vacuum Induction Medtipgyrmis de
beaucoup mieux contrdler la concentration voulue d'éléments chimiquest etdres la
composition des superalliages. La technique dite de la métallugipoderes, utilisée pour
la premiere fois pour élaborer les superalliages par Pratth&#n@y dans les années 70, a
permis de résoudre un certain nombre de problemes de ségrégationtnes dans la voie
classique d'élaboration par coulée et forgeage.

1.4.2.1 Mélange des éléments chimiques : techniques de fusion VIM et VAR

Les superalliages sont composés de plus de dix éléments chimiquess dspects les plus
importants est de savoir bien mélanger ces éléments avant de pesvuogttre en forme. En
effet, de la qualité du lingot des éléments pré-alliés va dépemtlee de la piece. Si le
meélange est mal fait et que le produit présente des inhomogédeésésegrégations, aucun
traitement thermique, aucune modification de la composition initaledu mode de
fabrication de la piéce ne pourra corriger totalement 'inhomogériétprocédé de mélange
des différents éléments est donc la clé de volte de tout le prooadaisant a la piece
possédant les propriétés mécaniques requises.

Les premiers superalliages, issus des aciers austénitigagext &abriqués a partir de
mélanges obtenus en four a arc électrique. Le développement dgengtars vide par fusion
au four a induction (V.l.M.figure 195 a permis de mieux contréler I'addition des éléments
comme l'aluminium et le titane, a la base des propriétésgentales des superalliages. Sous
air, l'introduction de ces éléments réactifs avec I'oxygéhgdrbgene et l'azote, pouvait
conduire a des produits tres peu ductiles du fait d'importantes ségrégations.
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L'application du procédé VIM a I'élaboration des superalliages|darsnées 50 a constitué
une véritable révolution. Elle a permis l'introduction d'une part, d'un grasd nombre
d'éléments d'alliage et d'autre part, de concentration plus importantkjisant ainsi a une
nette amélioration de la tenue mécanique et de la tenue en atunpem outefois, les lingots
ainsi produits n'étaient pas exempts de tout phénomeéne de ségrégation. Le procédide ref
VAR (Vacuum Arc Remeltingfigure 16 [General Electric, 1969] utilisé a la suite du VIM,

va permettre de limiter les problemes a la solidificationaetrés avec la seule utilisation du
VIM. La plupart des superalliages sont mélangés suivant la séquenceARVMU VIM/ESR
(electroslag remelting = refusion sous laitier électroconducteur).
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Figure 15: Représentation Figure 16: Représentation
schématique du procédé VIM. schématique du procédé
[Sims, 1987] VAR. [Sims, 1987]

1.4.2.2 Métallurgie des poudres

L'exigence des motoristes d'obtenir des matériaux pour disques $ouptus
performants a conduit au développement de superalliages de plus enapiésen éléments
d'addition : les concentrations en éléments réfractaires cdentnagstene et le molybdene
ont été relevées pour accroitre le durcissement de solution sotidis que I'augmentation
des teneurs en aluminium, titane, niobium et tantale a permis d'obtenir dpssaliplus forte
fraction de phasg. Toutefois, I'amélioration des propriétés mécaniques ne peut i@wogue
si le matériau peut étre mis en forme correctement ! @itisation du procédé classique par
coulée et forgeage pour élaborer ces compositions fortement charg@&ements d'alliage,
ne permet pas d'éviter les ségrégations chimiques qui vont modifier localerm@amilasition
de l'alliage et constituer éventuellement des sites préféiemtiamorcage de fissure sous
certaines sollicitations mécaniques. La technique de la métalldeg poudres, qui consiste
en la pulvérisation de lingots d'éléments préalliés, permet deedirta taille de ces
ségrégations a grande échelle : la clé de ce mode de prodigside en effet en une trés
grande vitesse de solidification depuis I'état liquide, ce qui éatamment les ségrégations
dans les particules préalliées, chaque gouttelette solidify@mt la méme composition
moyenne. Il en résulte une microstructure plus fine et plus hareapd facilite le travail a
chaud et une augmentation des performances de I'gdlibggbier, 1990].
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L'application principale de ltechnique "Métallurgie des Poudres" (Mou PM pour Powde
Metallurgy) est la productih de disques de turbine et de comseur haute pression di
turboréacteurs, pieces soises a de fortes contraintes, particuliécent sensibles a
présence de défauts. Les iages obtenus par métallurgie des poudirésentent donc dt
propriétés mécaniques supures aux alliages cou mais ont un prix e revient plus élevi
De ce fait, l'utilisation de cte technique reste limitée. Chez Snecmr exemple, seulss
disques du moteur militaifd88 sont fabriqués en superalliages MdP.

Le procédé MdP consiste €rois grandes étape la production des poures et leur tamisac
la consolidation et la mise dorme

1.4.2.2.1 Production de la pudr¢

Four 3 induction
sous vide

g A isats
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Figure 17: Principales technjues de pulvérisatic Figure 18: Schéma d
[Lherbier, 1990] l'atomisation sous argor

(A) Atomisation sous gaz (arn par exemple industrielle. [Honnorat, 1977

(B) Electrode tournante,

(C) Atomisation sous vide.

Les trois principales technies d'élaboration des poudres sont préss dans ldigure 17
L'atomisation sous argonoinstitue la principale technique induste. Elle consiste
disperser par un jet de gd'alliage en fusion qui s’écoule d'un creet. Les gouttelette
formées sont refroidies trespidement, elles se solidifient et sontupéréesen bas de la tour
d'atomisation figure 18. Les poudres obtenues peuvent étre grossi:nt assimilées a di
spheres de granulométrie aprise entre 30 et 150 y[Honnorat, 1977].

La qualité de la productiordes poudres s'est considérablementiorée ces dix dernier
années. La manipulation esalles blanches, le choix attentif des énts réfractaires, |
tamisage des poudres a urranulométrie donnée aprés atomisation ermis d'améliorer |
gualité des poudres obters. Le tamisage perr notammentde limiier la présenc des
particules de céramiques pus grossiereprovenant des creusets et &s outillages utilisé
pendant la coulée et la fun et d’obtenir les poudres d'une fourckz prédéterminée c
granulométries.
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Le mélange de poudres isues de plusieurs atomisations d'une mé&omposition perme
d'autre part de minimiser lexcarts de composition entre différentes ces

L'étape de production de laudre détermine la propreté de l'alliage. = caractéristique e
déterninante pour la tenue fatigue des disques. Les inclusions sontsidérées comme d
entailles conduisant a l'inition des fissures. Plus elles sont grosses, s la tenue en fatigt
est bonne.

1.4.2.2.2 Consolidation

L'étape suivante consiste ex densifiation des poudres. Celign'est posible que par actic
simultanée de la températi et de la contrainte qui est effectuée via enveloppe étancl
qui sert a la fois a contenirs poudres et a transmettre I'effet de la pon. Cette envelopy
doit &re suffisamment pletique pour accompagner la déformatide la poudre ma
suffisamment rigide pour noas pénétrer profondément entre les gra.es containers, pol
la plupart en acier, sont relis de poudre. Durant le chargement, ilnt mis en viration
pour optimiser I' «entassenen» des poudres. lls sont ensuite si's sous vide apreé
dégazage. L'opération se dule sous atmosphére control

Deux voies différentes deonsolidation sont alors couramment uties : la compactic
isostatiquea chaud (CIC ou4IP pour Hot Isostatic Pressing) ou bien rusion qui peut étr
précdée d'une compactiomiaxiale (figure 19. Tous les constituants stent solides lors ¢
la compaction ; la densifican est obtenue par modification de la fordes grains (frittage
Bien que la température sila variable essentielle dans ce processis autres parametr
comme la taille d& particues, leur distribution, la durée, I'atmosfe, la pression so
evidemment tres importanfisherbier, 1990].

FORGEAGE

COMPACTION ISOSTAT lIQuE
A CHAUD

REMPLISSAGE DEGAZAGE SCELLE-
DU CONTENEUR A CHAUD MENT

CHAUF FAGE FRITTAGE FGRGEAGE S'IJP“ﬂ.PLASTIDLJE
EXTRUSLICN ISOTHERME

Figure 19 : Conditonnement, densification des poudres et r en form.
[Raisson, 2000]

1.4.2.2.3 Mise en forme

Il est possible de procéder'usinage de forme directement apres la oaction isostatique
chaud. Honnoraf1977] présente I'exemple d'un disque en In100 élé de cette manier
Toutefois, il préconise le fgeage systématique afin de parfaire leomogénéité et leur
compacité. Le forgeage tiitionnel sous presse hydraulique indui large gradient d
température ce qui provoqiune microstructure hétérogene et n'‘est pnc pas utilisé pot
la fabrication des disques curbine haute pression. forgeage en matie chaude permet (
limiter ce gradient de tempeture dans la piec
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Le forgeage isotherme reste la technique la plus chére makidaefficace et la plus
recherchée : elle nécessite un outillage spécifique en adlibgese de molybdene ainsi qu'une
atmosphere contrélée sous vide ou gaz inerte afin de protéger ieena&r'oxydation ; le
forgeage en matrice chaude sous vide est préférentiellemieseé atir c’est la technique la
plus favorable au maintien de conditions isotherftesrer, 1999]. Cette méthode n'est
utilisée que pour les piéces critiques de la turbine. Ainsi, legielisen N18 sont forgés de
cette maniere dans la forge de Snecma a Genneuvilliers.

L'étape de consolidation a une influence sur la taille de grairtrségon donne une structure
a grain fin permettant l'utilisation des propriétés superplastiques pour laderge

Le comportement superplastique dépend de la température et desse e déformatioha
superplasticité est une propriété de déformation plastique ateaypérature (T>0,5Tou T;
est la température de fusion du métal exprimée en kelvin) d'umiawapdlycristallin qui se
caractérise par des allongements a rupture importants pouvant ddjQxseo au cours d'un
essai de traction. Cette grande stabilité de la déformatiomissta profit pour la mise en
forme par thermoformage de piéces souvent complexes et difficiesttre en forme selon
une autre technigy8landin, 1996].

Beaucoup de superalliages sont superplastiques dans ces condifiensgegit ainsi subir un
forgeage isotherme, souvent effectué a faible vitesse de défmmnddns des matrices
chaudes sous atmosphére contr6lée, avec d'exceptionnellement bassetesontra
d'écoulement, la déformation se produit alors par glissement aus ¢t@ grain. Un forgeage
isotherme apres une extrusion permet de maintenir une faeiiitede grain et d'obtenir une
meilleure tenue en fatigue que lors d'une consolidation par CIC.
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La réalisation d'un superalliage aux propriétés mécaniques oipedse par I'optimisation de
sa composition. Les superalliages actuels comprenant une did&iements d'alliage,
I'établissement d'une composition releve du défi. La connaisdantefluence de chacun de ces
éléments et de leurs interactions mutuelles sur les prappéisiques, chimiques et mécaniques
de l'alliage est indispensable.

Nous proposons dans ce chapitre :

- un rapide condensé des connaissances accumulées sur le gédadgs d'addition dans
les superalliages base nickel polycristallins,

- larevue des outils utilisés dans le développement des superalliagesedetunts,

- les critéres utilisés pour le choix de nouvelles compositionegard des spécifications
industrielles requises,

- les compositions choisies.
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2.1 Influence des éléments d’alliage sur la structure des supelialges

Les superalliages base nickel actuels sont composés de plusé&léndéents chimiques. Il existe
un grand nombre de compositions différentes. Toutefois, ils ont tous seedrmmune i.e. entre
10 a 20% de chrome, jusqu'a 8% d'aluminium et de titane, de 5 a 16&bale (pourcentages
massiques) et des faibles quantités de bore, carbone et zirconium. Les ébfassigses que I'on
trouve ajoutés a différentes teneurs a cette base sont le molybdeéene, le ¢yhg$tenle niobium,
le tantale et le hafniug®ims, 1987].

Dans le domaine des compositions des superalliages bask oitkeut classer ces éléments en
trois groupes :
- les éléments participant préférentiellement a la format®ta phase : Ni, Co, Fe, Cr,
Mo, W,
- les éléments participant préférentiellement a la formation de |l& ghasl, Ti, Nb, Ta,
- les éléments tendant a ségréger aux joints de grains : C, B, Zr, Hf.

Ce sont des alliages dans lesquels le durcissement par ptiécipita durcissement structural
joue un rdle primordial. Le systeme de base type est un afliekel aluminium, de composition
telle que sa structure soit biphasée : une mayicEC, riche en nickel, contenant des précipités
de la phasg’-NisAl. Cette phase précipite par mise en ordre de Ni et Al suitéssatomiques de
la matricey et se développe en formant des précipités presque cohérents avec la magtpeQ
alliages sont triphasés et sont basés sur le systemel-NW¥bAdurcissement par la phagede
I'In718).

La matricey contient des éléments tels que le cobalt, le chrome, le molgbetéle tungstene ;
elle est ainsi durcie par effet de solution solide. La substitute I'aluminium par des atomes de
titane, de niobium ou de tantale conduit a un durcissement de layhhiasenodification de la
teneur de ces élémentsgenes peut provoquer une instabilité de la plggsmivant conduire a la
précipitation d'autres phases. Une concentration trop importantéitase par rapport a
l'aluminium favorise, par exemple, la précipitation de la phaddi;Ti, déelétere pour les
propriétés meécaniques et la ductilité de I'alliage.

La concentration et la nature des carbures et borures, fonctiom®msmntrations en carbone,
bore et en éléments carburigénes modifient les propriétéidés gle grain ou ils précipitent
préférentiellement.

Des phases topologiquement compactes (T&€CB) 1 peuvent précipiter notamment suite a une
exposition a haute température plus ou moins longue en fonction degeslliLa stabilité au
regard de la précipitation de ce type de phases, délétere goprojeriétés mécaniques de
l'alliage, dépend de la composition. Des superalliages tigssrien chrome auront une tendance
plus marquée a former ce type de phases.
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2.1.1 Phasey

La matricey des superalliagebase nickel est une solution solide de stru CFC figure 34. Le
nickel présente l'avantage douvoir s'allier & de nombreux ments sans ur autant provoque
une instabilité de sa structuriFC.

Le durcissement par effet csolution solide revient a augmenter la rance du matériau ¢
renfor¢ant la résistance auouvement des dislocations via la substitn du nickel par es
éléments d'alliage tels que lnrome, le cobalt, le tungsténe et le molybdde rayons atomiqu
différents de celui du nicke La distorsion du réseau produite par Ifférence des rayor
atomigues conduit a augmer la résistance au glissement dislocations (‘ottement de réseat
Le durcissement sera d'autalus efficace que I'énergie de défaut d'empent sera abaissée |
rapport a celle du nickel, unees plus élevées des métaux CGallagher, 1970].Dans ce cas, le
glissement dévié defislocatins est rendu plus difficile comparativementglissement planaire
le cisaillement des précipitédans le plan de glissement est alors prive par rapport a let
contournement, comme il sevu atChapitre 6 (cf. 6.3.).

L'augmentation deallimite d'elasticité a 0,2% a température ambiante eaisse de I'énergie 1
défaut d'empilement sont d'ant plus importantes que la différence entrpériode des élémer
d'addition et celle du nickel e important{Pelloux, 1960 ; Gallagher, 1970]

Un élément d’alliage en solon solide permettant d'abaisser la vitesse 3formation en fluag
peut se caractériser par un e coefficient de diffusionfigure 20, une faile énergie de défa
d'empilement ainsi qu'un male de cisaillemerélevé[Jena, 1984].

Les différents éléments de sstitution n'ont pas le méme impact sur la stire du superalliage

en conséquence sur ses protés physiques et mécaniques. L'influence @acun est résumée i
en fonction des connaissancacquiss.
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Figure 20 : Coefficient de diffusion dans le
nickel de différents éléments d'addition en
fonction de leur température de fusi
[Jena, 198]
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2.1.1.1 Cobalt

Les superalliages base nickent supplanté les superalliages base cobaltjeurs crises ayant f
flamber les prix d'approvisiooement de ce dernier élém[Cobalt News, 2000](figures 21, 22
et tableau 2).

Toutefois le cobalt est toujou largemer utilisé dans les superalliages baickel (ainsi que dar
les batteries rechargeables) effet, le cobalt est connu depuis longterf[Cobalt Monograph,
1960] pour augmenter leur restance au fluag[Maurer, 1980] (figure 23. Cet élément diminu
I'énagie de défaut d'empilemnt, ce qui favorise la dissociation des dislons, contrariant ain:
le glissement dévié ce qui lite donc les possibilitéde contournement s précipité [Hardy,
20041
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Figure 21 : Evolution dwprix du cobalt entre  Figure 22: Evolution du rix du cobalt entr
1970 et 1999. [Ministére dendustrie, 200] 1989 et 2010. [L'Edito Mtiéres Premieres ¢
Devises, 2010]
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Tableau 2. Exemples de l'inuence du prix d Figure 23: Influence de la teneur e
cobalt sur le prix de queles superalliage: cobalt sur la tenue en lage a 732°C soL
[CobaltNews, 2000] 552 MPa du WaspaloyMaurer, 1980
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Une caicentration relativenrmt élevée du cobalt tend a faire diminua concentration de
éléments Al et Ti dans la mcey et donc indirectement a augmenter la:tion volumique dy
[Hardy, 2004]. Son réle sur litempérature de solvus de phy est enevan:he plus controver:
Maurer ne décele pas d'inflnce du cobalt sur la température de solvula phasey/ dans son
étude sur le Waspaloyaurer, 1980], tandis qu’on peut lire dans CobNews [2000] que le
cobalt augmente la tempéree de solvus dy. La majorité des auteufPaintendre, 1986 ;
LeStrat, 1989 ; Jarret, 1984, Maurer, 1980] s'accorde toutefois sur le t que l'augmentatic
de la teneur en cobalt abaisa température de solvus (a phase/ (figure 24). L'influence sera
d'autant plus marquée que laction volumique de phay est faiblgDurand-Charre, 1997].
Une augmentation de la teur en cobalt conduirait a une diminuticoncomitante de |
température de solvus des bures et de celle de la phagedans le Nimnic 115(figure 25
[Jarret, 1984].

Les mémes auteurs prénente diminution de la teneur en cobalt dans Igeralliages. En effe
ils constatent qu'adela d'uneconcentration en poids de 8%, il y a satun de l'effet bénéfiqu
du cobalt sur la tenue au flye de I'Udimet 70(figures 26 et 2) Dreshfizld [1992] arrive au
méme résultat dans I'étude «ctuée pour la NASA sur le Waspaloy : uneicentration massiqt
de 8% conduirait aux mézs propriétés que la composition traditielle de cet alliac
comprenant 14% en masse tobalt

Les concentrations en cobgeénéralement utilisées dans les superalli semblent étre dor
supérieures aux concentrats nécessaires a une tenue au fluage ole. Une telle baiss
permettrait de mieux s'affranir des problemes d'approvisionnernliés au: crises économiquit
du cobalt ce qui est loin d'éi négligeable si I'on considéere I'impact du du cobalt sur le pri
de l'alliage.
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Figure 24: Evolution des tempratures de solvt Figure 25: Evolution des températures
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Figure 26 : Influence de la teneur en cobalt surf@ure 27 : Influence de la teneur en cobalt sur

temps a rupture de I'Udimet 700 en fluagelavitesse minimale de déformation de I'Udimet

760°C sous 483 et 586 MPa. [Jarret, 1982] 700 en fluage a 760°C sous 483 et 586 MPa.
[Jarret, 1982]

2.1.1.2 Chrome

L'addition de chrome dans les superalliages permet la famnadtune couche passivante de
Cr,03: cet oxyde sert de barriere protectrice jusqu'a 900°C (au-deyaé formé devient volatil)
contre les éléments oxydants et corrodants de I'environnemdimi@iant la vitesse de diffusion

de I'oxygéne mais aussi de l'azote et du soufre. Les superaliatuellement utilisés contiennent
au moins 10% at. de chrorff®ms, 1987 ; Molins, 1995]L'augmentation de la teneur en chrome
dans l'alliage permet également de diminuer la densité de l'altitgteepérature de solvus de la
phasey [Marty, 1987]. De plus,le chrome présente une trés grande solubilité dans le nickel. En
effet, contrairement aux éléments W et Mo, le chrome présemtdaible coefficient de
durcissement ; son rayon atomiquelfleau 4 est proche de celui du nickel, la distorsion du
réseau cristallin est donc assez faible.

Le chrome contribue toutefois au durcissement de la matfimna, 1984] Pelloux et Grant, qui

ont travaillé sur des solutions binaires Ni-W, Ni-Mo, Nifelloux, 1960],montrent que 20 at.%

de chrome augmenteraient la contrainte d'écoulement autant que 7 atdlgluiene figure 29.
Beeston et France [1968montrent que I'énergie de défaut d'empilement diminue avec la
concentration du chrome dans une solution binaire Nfi@uré 29.

Marty et al [1987], dans une étude sur l'influence du chrome, du molybdéne et du tungstene sur
les propriétés des superalliages base nickaent ainsi une augmentation de la limite d'élasticité

en traction a 650°C proportionnelle a la concentration en chrégee( 30. Cependant, ces
auteurs attribuent cet effet sur la limite d'élasti@téne influence indirecte du chrome sur la
phasey. En effet, 'augmentation de la teneur en chrome, qui est tres pblestdns cette phase,

tend a diminuer la concentration des éléments Ti et Nb darsttecenet par voie de conséquence

a augmenter leurs concentrations dans la phasee qui a pour effet d'augmenter son
durcissement.
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Dans les superalliagesy, la fraction volumique de phasy joue un role prépondérant sur
teneur moyenne en Cr dansmatricy, le Cr étant rejeté de la phageersla matricey. La valeur
de ce dernier parartré n’a dinc de sens que dans le cadre d’'une familbite de composition
données.

Marty et al [1987] constatent'existence d'une concentration optimale deome de 11% at. da
leur alliage audela de laquell les propriétés en fluage décroissent. Cet défavorable pour de
concentrations trop importars est attribué a la formation intergranuld'un trop grand nomb
de carbures de chrome (2f1.3.7) ; la ductilité en traction et fluage chuteiilleurs nettement -

dela de cette concentratiddrueger [1992] observe ainsi une baisse deenue au fluge pour
des concentrations massigten chrome supérieures a 17%. De pluse concentration trc
importante de chrome dans matrice déstabilise sa structure en augant sa propension
former des phases topologiement compactes (2.1.4.3 lors de longsemps d'exposition

haute température.

Néanmoins, une distributionscontinue le long des joints de grain de caes M»3Cs contribue a
ancrer les joints @ grain et limiter la propagation de fissures a hatempérature[Hardy,
2004].

La concentration en chromdoit donc étre savamment dosée afin dentenir les propriété
meécaniques optimales en tron, fluage et propagation de fissures et ellit tenir compte de la
fraction volumique de phasévisée pour une famille donnée d’alliag
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2.1.1.3 Molybdene et tungsene, éléments de durcissement de solutiolide

Le molybdéne et le tungsténont les deux éléments durcissants les plucaces" de la matric
y. Leurs rayons atomiquesint plus grands que celui du chrome ; r une concentratic
identique, le durcissement piistorsion du réseau cristallin seionc bien gus important dans
cas du molybdene et du tustene. lls présentent d'autre part des coeits de diffusion plu
faibles que celui du chrome nférant ainsi a l'alliage une capacité de dusement se conserve
jusqu'a des températures \@es (figure 20 [Jena, 1984].Le role de ce deux éléments ¢
prépondérant dans la tenue luage

Dans la plupart des superages pour disques, le molybdene est présn concentration plt
importante que le tungsténe’ailleurs, il est généralernt indiqué qu'uneartie du molybden
est substituée par du tungstéet non l'inverse.

Ces deux éléments ont tence a augmenter la température de solvusa phasey [Loomis,
1972] (figure 31 maisl'effet est plus marqué dans le casmolybdéne[Marty, 1987] (tableau
3). Dans cette derniere étuddarty montre par ailleurs que plus la substbn du molybdene ps
le tungstene est importantelus la fraction de phasy augmente le coefficient de partag
(concentration pondérale dala phasy rapportée a la concentration ponile dans la matricy)
du tungsténe dans la phagettant plus important que celui du molybdénotamment quand
rapport Ti/ Al est important, W retarde ainsi la formation de la phin [Bouse, 1996 Loomis
indique que la solubilité dumolybdéne dans la phay est d’autant noins grande que

concentration en Ti est élevsmomis, 1972]
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La substitution du molybdénpar le tungstene augmente beaucoup la ¢ de l'alliage : mém
si I'on observe une élévatiole la résistance en traction, cette substituest a modérer si I'c
considére la résistance spéue. Dans leur étude sur les nuances N2quipe de I'NERA
conduite par Marty concluaa une légére baisse de la résistance spée. Dans le cadre «
développement des alliagest [Locq, 1999 ; Duquenne, 1998]la méme :quipe constatait ur

faible élévation de ces proprés pour une substitution de SCMﬂ =1, W et Mo en %eat.). Dar
0

le cadre d'une étude plus :ente, Locg[2002a] observe une légere hsse de la résistan

spécifique pour une concention en W de 1%at. et un rapport de substih MW—+W de 0,25 (
0

w = 1 etW+Mo = 4%at.).
Mo 3

Une substitution modérée paet d'augmenter sensiblement la tenue en & sur éprouvette lis:
[Marty, 1987] sans que l'aumentation de la sensibilité a l'aille ne deienne prépondérar
(figure 32. D'autre part, une:gére baisse de la concentration du molybcau profit de celle ¢
tungstene permet d'améliorla stabilité structurale de l'alliage au regide la formation de
carbures secondaires et denases TCP, riches en molybdéne, tout enservant un taux de
durcissement de solution sok équivalentLocq [2002a]démontre I'augmatation de la tenue «

fluage pour des taux de sukution I\/IW—+W compris entre 0,125 (W=0 %at.) et 0,25 (W=
0

%at.). En revanche, les réats (btenus pour une concentration en W 1,5% montrent ur
chute brutale de la tenue enage,inférieure &elle de I'alliage de base nosubstitu(figure 33.
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Figure 32: Influence du taux de

substitution  W/(Mo+W) sur les
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2.1.2 Phasey

La clé des hautes propriétés des superalliages base nickel désis la présence de la phgse
Cette phase qui précipite en quasi cohérence avec la mgtieelargement augmenter la
résistance au déplacement des dislocations lors de la défmrmaitn parle de durcissement par
précipitation. La matricg affranchie de ces précipités, notamment des populations seceretaire
tertiaires, ne présenterait pas les propriétés remarquabletgdatmues des superalliages.

La phasey est un composé intermétallique dérivé de la structure cubidaees centrées : au
centre des faces de la maille cubique, on trouve les atomesk#t ol ceux des éléments de
substitution (Cr, Co, Mo, W) et sur les sommets les atomes d'alumou ceux des éléments de
substitution (Ti, Nb, Ta). Cet arrangement atomique correspond aruetus¢ ordonnée,
dénommeée L4 (notation « Struckturbericht »jigure 35. Les plans denses {111} sont empilés
selon la séquence ABC comme dans la structure CFC. Une rangeeuguestieconstituée
uniquement d’atomes de Ni alors que sur l'autre, les atomes deAialternent. Ainsi, si I'on
consideére les directions de type <110>, on rencontre alternativéaseatbmes de Al (ou Ti, Nb
ou Ta dans le cas d'une substitution) et les atomes de Ni (ou Mo, W, Cr, Co).
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Il résulte de cette disposition topographique que les élémentaiAles éléments de substitution)
d’'une part et Ni (ou ses éléments de substitution) d’autre n@ctupent jamais de position
adjacente dans les directions [11D§re 37. La précipitation de la phasése produisant par
mise en ordre, les précipités de phgsse forment en quasi-cohérence avec la mayrmer les
plans de type {100} : les plans cristallographiques et les drexctles deux structures sont donc
paralléles. La cohérence se définit par le désaccord denptes entre les phasesety (misfit
v-Y) qui correspond a la différence des paramétres de chacurewestructures rapportée a
celle de la matricg :

0=2 M avec a le paramétre cristallin.
ay' + ay

Le faible misfit garantit une stabilité de la microstureta haute température. Toutefois, un léger
désaccord négatif (de -1 & -3°)Gest avantageux : il crée des contraintes internes ®cplie
participent a la résistance au mouvement des dislocatigwse( 3§. L'obtention d'un misfit
optimal passe par la maitrise des compositions chimiqueline part les éléments de
durcissement de solution solide (Mo, W) modifient le paramétséatiin des deux phasgety
proportionnellement a leur coefficient de partition, d'autrd [eer éléments de substitution a
l'aluminium (Ti, Nb, Ta) changent principalement celui de la @lyasa capture des dislocations
mobiles de matrice par les interfacey’, provoquée par la présence du migft/, réduit
considérablement la vitesse de déformation plastique de I'aleagearticulier en fluage (cf. 6.3),
et apporte une relaxation des contraintes internes présentes imtiadans l'alliage.

La résistance de l'alliage va dépendre de la fraction volumique deyppesepitée dans l'alliage,
de la taille et de la répartition des précipités (notantrdenla distance inter-particules) et du
durcissement de solution solide de la phase

Considérons I'ensemble des particules de pyigsécipitées dans I'ensemble de l'alliage. Lors de
la déformation, les dislocations peuvent soit contourner les pgecipit les cisaillerGleiter,
1969. La contrainte nécessaire au contournement est inversement joropelie a la distance
entre deux précipités (contrainte d'Orowan) tandis que cetlessg@ire a leur cisaillement est
proportionnelle a la racine carrée de leur taille. L'obtentionedtaille et d'une répartition
optimales des précipités de phgsest généralement recherchée pour optimiser les propriétés de
superalliages. A fraction volumique donnée (déterminée par la asitiom chimique) ces
parametres dépendent du traitement thermique appliqué a I'alliagegitre 4).

L'aluminium est le principal élémeyitgene. Des éléments comme le titane, le niobium, le éantal
et le vanadium peuvent se substituer a I'aluminium :dfg¢ sonsidérés, au méme titre que
l'aluminium, comme des élémentsgenes. La fraction volumique de phaseépend dans une
premiere approche de la somme des concentrations en Al, TT,aNfigure 38. La présence de
ces trois derniers éléments va contribuer a renforcer lésdencent de la phase L'impact sur
les propriétés physiques et mécaniques du matériau est fonctian rdgure et du taux de
substitution. Nous passons ici en revue l'effet de chacun de ces trois éléments.
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Figure 34: Structure C-C.
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Figure 36 : Influence du misfjfy sur
la tenue en fluage dedifférents
superalliages a 650°C sous 4 MPa.
[Sims, 1987]

Figure 35: Structure
ordonnée L1 NiAl (Ni:
spheres gris facé, A:

sphéres gris clair).

Figure 37: Arrangemen atomique dans |
plan {111} de N§AI. [Sims, 1987
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Figure 38 : Relation entre fraction
volumique dey et somme des
éléments Al, Ti et Nb (Alliages
expérimentaux étudiés par
Paintendre [1986a] pour le
développement du N18).
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2.1.2.1 Aluminium

L'aluminium présent dans la matrigeparticipe a haute température, a l'instar du chrome, a la
résistance a l'oxydation de l'alliage en formant une couclsivpate d'AJO; en surfacdSims,
1987].

La masse volumique de cet élément est basse comparativenoetle ales autres éléments
majeurs des superalliages ; un fort pourcentage atomique dialomparticipera donc a un
abaissement de la densité du superalliage, critere essdatisl le cas de disques, piéces
tournantes de grande dimension. Toutefois, une concentration trop impdtéumeinium tend a
augmenter la concentration du chrome dans la matrice et pademienséquence a favoriser la
précipitation des phases TCP (cf. 2.1) It2ardy, 2004].

Malgré une concentration dans la matnjcplus basse que celles des éléments Cr, Co, Mo, W,
l'aluminium participe néanmoins légérement au durcissemesbldéon solide de la matricg
notamment dans le cas d'une substitution dans la phase Ti, Nb ou Ta qui contribue a
renforcer sa teneur dans la matryce

2.1.2.2 Titane

Le titane est I'élément "historique” de substitution darf@ium. Merica fut le premier dans les
années trente a obtenir un durcissement d'alliages austénigraee a l'introduction de faibles
quantités de titangSims, 1984] Cet €lément présente en effet beaucoup d'avantages.
Economiques tout d'abord. C'est en effet le quatrieme méphlideabondant sur Terre aprés le
fer, I'aluminium et le magnésium, il est présent en grandegitisadans plusieurs pays (Chine,
Australie, Afrique du Sud, Inde, Russie, Japon) qui présentent moingjdesride crise que les
pays fournisseurs de cobalt par exenjplehats Industriels, 2007].

Physiques ensuite : avec une masse atomique la plus faitdesdkes éléments d'alliage, si I'on
excepte evidemment l'aluminium ainsi que le carbone et le Hopmrticipe fortement au
durcissement de la phageAinsi, I'augmentation du rapport Ti/Al conduit a une augmentakion
la limite d'élasticité flgure 39 et de la tenue au fluagdigure 40 corrélée a une fraction
volumique de phasg plus important¢Paintendre, 1986a ; Le Strat, 1989].

La substitution de l'aluminium par le titane améliore grameld les propriétés a haute
température mais si elle est trop importante, elle peut conduire a la lizgtabide la phasg au
profit de la phas@, de structure hexagonale 20ennemi intérieur des superalliages (cf. 2.1.4).
En effet, la précipitation de cette phase en plaquettes candng baisse drastique des propriétés
et de la ductilité a haute température.
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I'aluminium pardu titane ou u niobium sur ¢
contrainte d'écoulement a 0,z [Sims, 1987

avec la fraction de pase y de divers
superalliages. [Decker, 369

2.1.2.3 Niobium

L'alliage 718 —son dérive pluihe en fer l'alliage 706 est utilisé pour applications terrestre—
développé dans les années >arEiselstein[1959], est le superalliage d'ajication aéronautiqu
le plus utilisé au monde. Snona en consomme annuellement entre 500 00 tonne{Ponnelle,
2001]. Dans cet alliage, le iobium constitue I'élément essentiel & lase du durcisseme
structural.

L'alliage 718 contient, en pccentage massique, 5% de niobium pour (t 1% respectiveme
en aluminium et en titane. Ldurcissement esssuré principalement par phasey' (NisNb) de
structure tétragonale centréd,, (figures 41 et 4Pqui précipite sous formde disques cohérel
avec la matrice, la phasgé n'assurant qu'envir 10% du durcissementtructurg [Spilmont,
1999].

Précipitéd

Précipitéy"

Figure 42: Structure y’
D0, (Ni: spheres gri
foncé, Nk sphéres gri
clair).

l'alliage 718. [Spilmont, 1999]
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Le René 95, développé en 71 par General Electr[Barker, 1971] est le premier superalliag
durci par précipitation dg a présenter deux types de substitution : 2 part une partie ¢
molybdéne est remplacée piu tungstene, d'autre part, le niobium est 2 comme élément (
durcissement de la phaseen substitution du titane et de l'aluminiuCet alliage présee
d'excellentes caractéristiquen traction et fluage. En revanche, la vitese fissuration semb
trés sensible a I'environnem : sous air, elle peut étre considérablemenmentée et engendi
une rupture précoce des pi6. L'observation des coles de ldfigure 43indique clairement u
effet de I'oxydation qui fragise le matériau en pointe de fissure, la viteda/dt en fonction d
parametre K.x €étant identiqge quel que soit le temps de maint[Telesman, 2002 Ainsi,
Paintendre [1986b] constate une augmentation de la vitesse de fissin pour des teneu
atomiques supérieures a %. Gao [1995] avance I'hypothése du r du niobium dan
laugmentation des vitessee propagation de fissures. L'oxydation eointe de fissure d
niobium issu de la décompiition des carbures NbC, formés préférerment aux joints d
grain, conduirait a la formati d'un film continu d'oxydes de niobium le § des joints de grai
ce qui les fragilise, réduisanettement la résistance de l'alliagea propaation de fissures. E
utilisant les données de la érature, cet auteur mon, pour plusieurs géiages commerciau:
l'importante corrélation entra teneur en niobium et le facteur de sens? a I'environnemen
défini comme le rapport destesses de fissuration dans l'air et sous (figure 4).
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Figure 43: Influence de I'oxyation sur la vitess  Figure 44: Facteur ce sensibilité

de fissuration du René 95. [Teman, 200z I'environnement en fonon de la teneu
massique en niobiumpour différents
superalliages commercia. [Gao, 199t

Certains motoristes ont chd la voie de la sécurité eprivilégiant des alliagesexempts de
niobium, comme le N18 paexemple. Pourtant, l'influence bénéfique a substitution d'un
partie du titane par du niokm sur les propriétés en traction et en fle a été observée f
plusieurs auteurPaintendre, 19861 ; Meng, 1984],et ce, quel que soit leaitement thermique
subsolvus ou supersolvus aqué au matéria[Telesman, 2004]Cette sulstitution "secondaire
permet de plus de diminuenr propension a la formation de la phin tout en augmentant
durcissement de la phageLes travaux dLocq [2002a]permettent de miex quantifier cet effet
En incrémentant la teneur eNb par pasde 0,5% at. depuis 0,5% at. ju'a 1,5% at., pour L
total Nb+Ti toujours égal a 5 %at., il obtient trois alliages de taux différs d¢ substitution qu'il
peut comparer a l'alliage dease établi & partir de la composition du Nnais ne contenant
tungstene, ni niobium, ni tane. En traction, il constate une élévation denite d'élasticité ave
la teneur en niobium, phénoine plis marqué a 20°Qigure 45a)et de la réistance a rupture,
facon plus importante a 650 (figure 45b).Les essais de fluage réalisés00°C sous 550 MF
montrent clairement I'impactisitif de la substitution du titane par le niob (figure 45c).
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Toutefois, I'augmentation de résistance s'accompagne d'une baisse dectilité, tant en fluag
gu'en traction. L'optimum deoropriétés est obtenu pour 1% at-dela de ette concentration,
tenue au fluage diminue et lerte en ductilité devienotable.

Les rayons atomiques desléments Ti, Nb et Ta sont équivalents,46 A) pourtant, :
concentrations atomiques divalentes, le misfity-y est plus importar dans le cas d'ur
substitution par le niobium cle tantale[Paintendre, 1986b ; Locq, 1999] es éléments Nb et
Ta présentent une solubilitéans la matricey moins grande que celle duane ; ils participer
donc plus fortement a l'augmtation de la fraction de phay et par dela clle de sa températu
de solvus. Leur substitution ns la phasy conduit a un accroissement darametre cristallin d
Y plus important que dans cas d'une substitution par le titane. D'autart, si I'on considér
I'énergie moyenndes orbitale d (Md), inversement proportionnelle a la dité de la structurwy-
Y, a concentrations atomigu€quivalentes dans la phyy/, les atomes de b et de Ta conduise
a une déstabilisation moins nde de la phasy que I'atome de titanédure 4¢).
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Figure 46 : Niveaux Md de différents éléments en
fonction du rayon métallique. [Morinaga, 1984]

2.1.2.4 Tantale

Le tantale est un élément que I'on trouve plus rarement darsuperalliages commerciaux,
excepté dans les superalliages monocristallins pour aubes, da &ttrés grande densité (16,6)
et de sa cherté. Méme si les prix de la tantalite — muikmt le tantale est extrait — n'atteignent
plus aujourd'hui les sommets atteints en 2000, ils restent qoatnelds importants que ceux du
niobium. Toutefois, la substitution de tout ou partie du niobium par dudssgtévoquée pour
s'affranchir des risques de fissuration précoce dus au niobium éwdeessugMeng, 1984]
[Telesman, 2004].L'influence du tantale sur les propriétés des superallisggzr@che de celle
du niobium : augmentation de la limite d'élasticité et deédsstance a rupture et élévation de la
durée de vie en fluage. Les travaux de Lf#@p2a] sur I'effet de la substitution d'une partie du
titane par du niobium ou du tantale le confirmeiigufe 47. Toutefois, on note une nette
diminution de la tenue en fluage pour des concentrations supéréedfés L'effet est beaucoup
plus marqué que dans le cas du niobium ou l'on constatait pour les méreasx de
concentration un tassement des propriétés en fluage.

L'effet du tantale sur la tenue en propagation de fissureBledre plus controversé. Ainsi, la
concentration en Ta dans le RR1000, alliage sensé remplacer tb&2®Rolls-RoycgHessel,
1999] a été limitée a 0,6% at. pour éviter une trop grande vitdsd$issuratiorfHardy, 2004].
En revanchelHuron [2004] correle la diminution de la vitesse de propagation de fissuwrégux
de tantale dans l'alliage KM4 et ses dérivés. Les composigapgrimentales testées en
contiennent jusqu'a 1% afigure 48.
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Les résultats contradictoiresitenus par ces deux auteurs font apparaitrole primordial de |
microstructure, qui est défie non seulement par la composition chine qui détermine le
phases en présence mais apar le traitement thermique. L'luence d'un:lément chimique s
les propriétés mécaniques a relativisée, neutralisée voire inversée enction du traitemer
thermique appliqué. Le traiteent thermique appliqué détermine en effet ille de grain, la taill
et la distribution desifférentes populations de la phey et des autres typede précipités comn
les carbures. Il est évident e les mécanismes de déformation et d'ennagement dépende
grandement de ces paramé et que la compréhension de la relation ostructure/prpriétés
doit croiser les deux variats initiales que sont la composition d'unart et le traitemer
thermique d'autre part.

Dans les deux résultats coniictoires cités précédemment, notons juste l'alliage RR1000 e
un alliage « grain fim obteni grace a un traitement subsolvus alors calliage KM4 et se
dérivés sont des alliagegros grait » obtenus a I'aide d'un traitement suplvus.

Dans le chapitre,4nous présnierons l'impact des différentes étapes du 2ment thermique st
les popriétés mécaniques deuperalliages

2.1.3 Carbures, borures et autres compos

Les éléments mineurs, de ra atomique supérieur (Hf, Zr) ou inférieur B) de plus de 20%
celui du nickel {ableau 4, vont préférentiellement se concentrer aux joilegrain. Leur nature
et leur concentration vont aii influer sur la cohésion des joints de grain qualité des joints ¢
grain va étre primordiale potla tenue mécanique de l'alliage a haute teature, notamment «
fluage et en propagation de sure

élément |colonne oift densite fu;-ionn MASSE | 7 c}nnﬂgurgtion str.ucture rayon .m.D* ) é,IECt.r?-, Md
colonne K molaire électronigue | cristallo |atomigue |(H-rMi)Ri| négativité| (V)
Mi 10 0| 83 | 1726 | 8871 | 28 | [A3df4s? | CFC 1,24 175 | 0717
Co ] -1| B9 | 1768 | 5893 | 27 | |Arpdias® | HEX 125 081 17 | 0777
Cr 6 4l 72 | 2130 | 52 | 24 | [Aadids ol 1.3 484 156 | 1,142
W 6 4| 193 | 380 [18385 | 74 |Hepffsdtes?| cC 1,41 1371 14 1655
Mo ] 4| 102 | 2890 | 9594 | 42 | [Krjdd’ss co 1,39 12,10 13 1 580
M 5 5| BAS | 2740 | 923 | 41 | [Krjdd'ss ce 146 1774 | 123 | 2117
Ta 5 -5 166 | 3269 | 18024 | 73 |Mejafsd’Be?| CC 147 16855 15 2224
Ti 4 6| 45 | 1943 | 479 | 22 | |ARdas? | HEX 147 1855 | 132 | 2271
Al 13 3| 27 933 | 2696 | 13 | [Mej3s™3p | cFC 143 1532 | 147 | 1800
zr 4 6| BA49 | 2126 | 91,22 | 40 | [krdEs? | HEX 15 2003 | 122 | 2944
B 13 3| 234 | 2300 | 1081 | & | [He|2s*2p | Rhon | 028 | -2097 2
o 14 4| 262 | MO0 | 1201 | B | [He2e®2p® | HEX | 0314 | -26,29 25
Hi 4 -6| 131 | 2800 | 178s0] 72 |[(Me)af'*sd’Es| HEX 159 2623 13 | 3020

Tableau 4 : Caractéristiques physiques des principaux élémenonstitutifs de:
superalliages base nicl polycristallin:.

Le dosage de ces éléments donc particulierement important pour I'optation des propriéte
de l'alliage, quelle que soit composition en élément: majeurs>. Shah ndique par exemp!
gu'une addition de 0,5% at.:léments mineurs multiplie la de de vie enluage par un facte!
50[Shah, 1988](figure 49.
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Figure 49: Influence de la présence d'éléments mineursle
temps a rupte en fluage a 760°C sous 310 MPa. [Shah, 1

Différents types de carburevIC, M,3Cqs, MgC) et de borures (AB,) se foment notamment ¢
interagissant avec les éléms contenus dans les superalliages, princment au niveau de
joints de grain. Leur composn, leur morphologie et leur taille vont influcer les propriétés d:
joints de grain et par voie dconséquence les propriétés mécaniques lliage notamment |
tenue en fluage, fatigue et faue-fluage a haute température.

2.1.3.1 Carbone

Le carbone présent dans leseralliage précipite sous forme de carbureans les superalliag
base nickel, ces carbures orment préférentiellement aux joints de g, contrairement au
superalliages base fer ou cdt ou I'on trouve facilement dearbures intrgranulaires. Tres t
dans l'histoire des superallies, on repere l'effet délétére des carbures : ductilité de l'alliage
ce qui conduit a réduire la ncentration en carbone de l'alliage. Touts, on montre ensui
l'importance de langésence ds carbures dans la tenue au fluage en pder et a la résistanc
meécanique a haute tempéra: en géneéral. Une concentration en carbone faible peut conduir
a une croissance excessive la taille de grain lors d'un traitement thique supersolvus. I
existe donc une concentratioptimale en carbone. Dans les superalliagse nickel, on trouv
trois types de carbures :

- des carbures de typeC ou M = Ta, Nb, Ti, Hf, Zr et Mo, W en sultitution,

- des carbures de type,Ms ou M = Cr, Mo, W,

- des carbures de types® ou M = Mo, W, Co, Ni.

Les carbures de type MC,ts «carbures primaires, se forment dural la solidification de
l'alliage. Le carbone interagilors avc les éléments réactifs commehlfnium, le zirconium, I¢
titane, kB tantale et le niobin pour former ce type de carbures. lls ;olidifient selon un
distribution discrete et hétéréne dans I'ensemble de Il'alliage, de maniéra et intergranulaire
De réseau cubique a faceentrées avec une structure de type DN il s'agit de précipité
compacts et tres stables jju'a 750°C. lls constituent des "réservoide carbone dans
superalliage. Lors d'expositis & des températures supérieures (traitenthermiques, revent
service), ces composés vorbérer lentment du carbone ce qui va prquer de nombreus
réactions dans l'alliage.
Les deux principales vont cduire a la formation des carbures secondaie type N\,3Cs et MsC
selon les équations (1) et (2) :

MC +y9 M»3Cs +y (1)

MC +y > M¢C +y (2
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Les carbures de type MCs et MsC, issus de la décomposition des carbures MC pour des
températures inférieures a 980°C (réactions (1) et (2jprsent préférentiellement aux joints de
grain.
Les carbures de type ACs et MsC peuvent interagir en se formant I'un a partir de I'autre $lon
réaction (3) :

MsC + M' > MoCgs + M" (3)

Les carbures My3Cs sont nombreux dans les alliages riches en chrome et se forndag a
températures comprises entre 760°C et 815°C. lls ont une structureecabmgplexe qui, sans
les atomes de carbone, ressemble a la structure de latppak®iquement compacte Cette
cohérence explique dailleurs le fait que la prase développe souvent sur les carburgsCh
Ces carbures ont un role significatif sur les propriétés mécandpid'alliage : en ancrant les
joints de grain, ils empéchent leur glissement (role posgitiflis ils peuvent aussi servir de sites
préférentiels d'initiation par rupture ou décohésion avec le (dilg délétére). Leurs parametres
cristallins sont voisins du triple de celui de la matricecit8ssent donc en épitaxie avec I'un des
grains du joint ou les deux et assurent ainsi un ancrage effomadre le glissement des joints,
prépondérant en fluage a basse température et forte contrainte.

Les carbures M;C se forment pour des alliages présentant des concentrationgsélenée
molybdéne et tungstene a une température un peu plus élevée quebleesc®:Cs (815-
980°C). lIs sont donc plus stables a haute température et jouaanga@quent un role significatif
sur le controle de la taille de grain. La structure delsuras MC est tres proche de celle de la
phase u, topologiquement compd&ens, 1987].

Les auteurgGarosshen, 1987F'accordent sur le fait qu'une population discrete de carbuees jou
un réle favorable sur les propriétés mécaniques de l'alliat, afi est significatif a haute
température : le glissement des joints ainsi que la propagatengranulaire des fissures sont
limitées.Huron [2004] corréle ainsi une plus faible vitesse de déformation en flag&f°C et
une plus faible vitesse de propagation de fissures avec tempmidden a la présence de
carbone.

Cet ancrage n'est plus efficace si la structure des carbaexésnt incohérente avec celle des
grains. Ces carbures peuvent alors devenir des sites prigfiérediamorcage de fissures
particulierement en fatigue. Si la population devient trop imporgtrfigme un film continu aux
joints de grain, l'effet d'ancrage favorable a haute temypéra’inverse et I'on constate une baisse
de la tenue mécanique et de la ductilité a haute tempéraagdissures s'initient et se propagent
alors plus facilement le long des joints de grain.

Ainsi, il existe une concentration optimale du carbone au-dela dellagom effet devient
défavorablelLe Strat, 1989] Les superalliages actuels élaborés par MdP n'en contiennent pas
plus de 0,03% en poids.

2.1.3.2 Bore et zirconium

Ces éléments, ajoutés en faible quantité, sont connus pour amiiteaue au fluage et a la
propagation de fissures a haute température. lls agissenipalémsent au niveau des joints de
grain. |l semble que ces éléments retardent I'apparition desfiséures au niveau des joints
[Sims, 1987].L'absence de bore est ainsi préjudiciable a la tenue eiorraeh fluage et a la

fissuration a 650°CHigure 50 [Paintendre, 1986c].
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650°C. [Paintendre, 1986

A concentration égale, I'ajoczombiné de ces deux éléments semble éts efficace que I'ajot
d'un seul des deux. Leur efiserait complémentaitfLe Strat, 1989]; le zirconium en formar
des composés stables,Zrlimiterait I'effet délétere du soe, impureté prsente sous forme

traces. En interagissant ave carbone sous forme de carbures stables e ZrC, le zirconiun
permet de diminuer la diffush des éléments susceptibles de former dejures M3Cs 0U MsC
aux joints de grain, limitanainsi la concentration de ces carbures aunts de grain[Jena,
1984]. Jain releve une influice bénéfique de l'addition de zirconium la tenue en fatigu
oligocyclique a 430°C et 65C. A haute température, I'effet est d'autant marqué ce la taille
de grain est granddain, 2000.
L'impact sur la tenue en flua de I'addition de zirconium est toutefois mcmarqué que celui
a l'addition de bordigures 51et 5.) [Shah, 1988].
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Figure 51 : Influencede l'addition de bore
sur la tenue en fluage a30°C sous 31
MPa. [Shah, 1988]
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Plusieurs auteurs s'accordent sur l'effet bénéfigue du bore genda en fluage a haute
températureJain [2000] aprés avoir modifié les concentrations en bore de l'alliage W,;720L
observe ainsi un effet bénéfique de cet élément sur la regstal fluage d'autant plus important
gue la température de l'essai est élevee. L'effet estyd@rement notable sur la microstructure
"gros grain” : le bore améliore la résistance des jaletgrain.Garosshen[1987] enregistrait
déja une augmentation des temps a rupture et des temps mésepsair obtenir 0,2% de
déformation plastique pour des températures supérieures a 700°C.

Huron [2004] constate, en plus de I'amélioration du temps a rupture et detilitéeo fluage a
650°C, un effet bénéfique sur la résistance a la propagation deefissrec temps de maintien a
650°C.Locq [1999] obtient les mémes résultats en fissuration avec temps de maintien a 750°C.

La teneur généralement admise en bore dans les superalilagasts est d'environ 0,03 % en
masseAu-dela d'une certaine concentration, le bore va en effet fateseborures B, qui vont
précipiter préférentiellement aux joints de grain. Une trop grgméeipitation des borures va
fragiliser les joints de grain via plusieurs phénoméné&sut d'abord une consommation des
éléments durcissants de la matricgNi, Co, Cr, Mo) et dey (Ti), ensuite une interaction
préférentielle des borures avec l'argon et/ou l'oxygene lorsédpd’ de remise en solution,
provoquant localement des bralures ainsi que la formation de pores.trojmegrande
concentration de bore réduit donc la fenétre de remise en solutitallidge et conduit a une
porosité induite thermiquement (TIP) excessive aux joints gdiidggise, conduisant ainsi a une
chute de la ductilité et de la résistance a haute tempépatnan, 2004].

Des recommandations récentes sont faites pour diminuer la méore a une valeur comprise
entre 0,01 et 0,02 % en masse (0,05 et 0,1% at.) afin de limiter lat@onosiite thermiquement
[Huron, 19964a]. Le brevet relatif au KM4 s'appuie sur une étude réalisée sur ce supersdiiige t
supersolvus et montre qu'une baisse de 0,03 a 0,015% en masse pengigretda résistance
en fluage et de limiter la vitesse de propagation de fisgsutesute températuréluron [2004]
parvient aux mémes résultats en étudiant les variations denéarten bore a partir de la
composition standard du KM4. L'ONERA, 'ENSMP, la SNECMA et IMPHY, dans le chaine
étude commune sur l'influence de divers éléments d'alliages dbotdesur les propriétés des
superalliages, arrivaient déja en 1986 a la conclusion d'une akedsggitation & 100ppm en
masse de la teneur en bore afin de garantir une durée de vielegimiluage ainsi qu'un minima
de vitesse en propagation de fissyRaintendre, 1986c].

2.1.3.3 Hafnium

Le réle du hafnium est beaucoup moins clair que celui du bore ou duigimt. Les études
concernant l'influence de cet élément sur les propriétésugesalliages base nickel sont plus
rares. Cet élément agit principalement au niveau des joirgsade Il aurait, en faibles quantités
un impact bénéfique sur I'ensemble des propriétés des superdtagssl, 2000].

Le hafnium présente une plus forte solubilité dans la pfiapee dans la phase: le hafnium
participe notablement au durcissement de la pylas®e qui se traduit par une augmentation de la
résistance en tractigiardy, 2004]. De plus, lors de la solidification, cette difféerence marquée
conduit au niveau des joints a une structyfe "tortueuse" ¢onvolutedl qui va limiter la
propagation de fissureSims, 1987] Dans leur étude concernant l'influence des éléments
agissant aux joints de grains (GBE = Grain Boundary Elementsaliagk KM4 [Krueger,
1992] Huron et al [2004] constatent l'influence bénéfique de la présence du hafnium saué te
a la propagation de fissures avec temps de maintien a 6B@i@y [2004] arrive au méme
résultat dans son étude concernant le développement de l'alliage RfRG06H 53 [Hessel,
1999]
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Figure 53: Influence de l'addition du hafnium sur la
propagation de fissure en fatigue avec temps de maintien de
120s a 725°C (R=0,1). [Hessel, 1999]

D'autre part, le caractére fortement carburigene du hafniupehaiet de réagir avec le carbone
libéré lors de la décomposition des carbures MC pour former degrearHfC tres stables sous
forme d'une précipitation fine et dispersée dans l'alliagee Gétction permet d'éviter une
formation excessive des carbures:®4 et MsC néfaste aux propriétés de l'alliage (cf. 2.1.3.1)
[Sims, 1987].

Cet effet indirect de régulateur permet d'améliorer lagesmutraction et en fluage ainsi que la
ductilité de l'alliage a haute températ{iKeueger, 1992 ; Le Strat, 1989 ; Hardy, 2004]L'effet
bénéfique d'une addition de hafnium sur la résistance au fluagergopsacipalement sur des
microstructures "grain finf[Hardy, 2004 ; Jain, 2000].Enfin, le hafnium en piégeant le soufre,
limiterait la fragilisation des joints de grain due ateeipureté présente sous forme de traces
[Jena, 1984].

En revanche, une concentration trop importante de hafnium peut elatgide I'élaboration a la
formation de particules micrométriques de H{Bardy, 2004] qui conduit & une baisse de la
tenue en fatigue oligocycliqugHuron, 2004], ces inclusions servant de sites d'amorgcage de
fissures. Une attention particuliere doit étre portée lorsimteotiuction de cet élément pendant

I'élaboration car il présente une forte propension a ségrégeparticulier dans les espaces
interdendritiques.

2.1.4 Instabilités microstructurales

2.1.4.1 Phases Géométriguement Compactes (GCP) : plrase

Cette phase a été mise en évidence tres tét dans les preuperalliages, dérivant des aciers
austénitiques, riches en fer comme [I'A2B®osenthal, 1996]. On l'observe facilement au
microscope optiquefigure 54. Elle a été appelée pendant un certain temps "phaseeO'thar
fait de la ressemblance de l'aspect général de sa paéoipilavec la géométrie des pistes
d'atterrissage de l'aéroport de Chicdigufe 59.
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Figure 54 : Précipitation de la phase; durant le Figure 55: Plan de I'aéroport
flage subsolvus de lalliage expérimental MP3 O'Hare de Chicago (construit en
(Ti/Al=1,45). 1943).

La phasen (NisTi), composé intermétallique de structure hexagonalge, OQure 56 a été
observée depuis dans plusieurs superalliages exempts de fer, mpolgcestallins [Bouse,
1996]

Cette phase précipite sous différentes formes : longues et latgquettes intragranulaires,
incohérentes avec la matrice ou cohérentes (quasi aiggi@egralement décrites par le
dénominatif de « microstructure du type Widmanstatten »), précipitation smes dier cellules ou
de fines lamelles intergranulaires. La formation des phasegjiatulaires et celle des phases
intergranulaires ne procédent pas du méme mécanisme.

La réaction qui se produit aux joints de grains semble relever dgereination” classique a
l'instar de la formation des carbures ou des borures (cf. 2.1.3),rgéavear la diffusion aux
joints de grain. De ce fait, on observe ce type de précipitphaten apres un certain temps de
vieillissement a température moyerjMehalisin, 1960].

La réaction conduisant a la formation de plaquettes intragreesilgirocede d'un autre
mécanisme. La phasg d'un superalliage ne contenant que de l'aluminium est stable. L
substitution des atomes d'aluminium par des atomes de tiln@igbium ou de tantale) a
tendance a la rendre métastable. Plus la substitution parocessatle rayon atomique égal ou
inférieur a celui de I'atome d'Al sera grande, plus le trysfi négatif dans ce cas, sera important
en valeur absolugBetteridge, 1974] Deés lors, si cette substitution devient trop importante, en
fonction du degré de "déstabilisation” de la phgsdée composé stcechiométriquesNi peut
précipiter lors de I'élaboration et/ou du traitement thermigugétriment de/ ou bien la réaction

(1) peut se produire apres I'élaboration, a plus basse tempgBEaduse, 1996}

NizAl (V) +y1 =2 NigTi(n) +v2 4
avecy; ety,, compositions de la solution solide, avant et aprés transformation

La réorganisation atomique depuis la structurg \érs la structure DR requiert un faible
mouvement des plans d'empilement. De ce fait, shldralisin et Decker [1960], elle sera
d'autant plus facilitée lors d'une déformation, la présence de distusgtrtielles a l'interfacgy
favorisant le passage de I'empilement "ABCABC" des plans d'unéléa{111} de la structure
CFC de la matrice vers I'empilement "ABACABA" des plans (0001lad&ructure hexagonale
(figure 57. D'autre part, 'empilement des dislocations aux joints de fmaorise la dissolution
de la phase : la diffusion des atomes de titane est facilitée paametlors la formation de la
phase intergranulairgByung Sup Rho, 2000].
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Figure 56: Structure hexagonale Figure 57 : Comparaison des plans denses des structupestL1
DO0,, du NgTi (Ni: sphéres gris D0,4 [Mihalisin, 1960]
foncé, Ti : spheres gris clair).

Dans le cas des aiguilles de phgséa précipitation est cohérente : (009Lf111), et< 1120 >

n//<110> [Jena, 1984].SelonDecker [1969] les aiguilles de phasg auraient tendance a se

former sur des défauts d'empilement de plusieurs préciitéée chapelet de phasg ainsi
constitué grossissant de maniére a ne former qu'une seule pl§doatte2001]

D'autres phase$;NisNb (forme stable de BNb qui peut précipiter aussi sous forme métastable
y’-Ni sNb de structure D) ou d-NisTa, de structure orthorhombique D(Qpeuvent aussi
précipiter sous forme de plaquettes : la phgseeste toutefois la phase géométriquement
compacte prépondérante en cas de déstabilisation de layphase

La présence de la phaseous forme de plaquettes provoque la chute drastique de la résistance en
traction de l'alliage a haute température. La transfoomate la phase métastahfeen phase
stablen fragilisante doit donc étre absolument évitée. La prétipitacellulaire aux joints de

grain augmente la sensibilité a I'entajliiecker, 1969 ; Bouse, 1996jt diminue la durée de vie

en fatigue[Byung Sup Rho, 2000]et en fluage via la formation de microfissures et de pores a
proximité des particules de phagéfigures 58 et 5p[Zhang, 2001].

200mm.

Figure 58 : Micrographie MEB du Nimonic Figure 59 : Micrographie MET du
C263 aprés fluage sous 160MPa a 800°C. Nimonic C263 aprés fluage sous
[Zzhang, 2001] 160MPa & 800°C. [Zhang, 2001]
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La propension de l'alliage a précipiter ou non la pinasa dépendre essentiellement des teneurs
relatives en Ti, Nb et Ta par rapport a Abcq [1999] observe par exemple un début de
précipitation de phasg pour un rapport Ti/Al égal a 1,3 (Ti et Al en %at.) dans ungdlia
expérimental dénué de Nb et Ta. Pourtant, le rapport (Ti+Nb+Tpdud lequel la précipitation
de phases en plaquettes, en particulier la pipasst favorisée au détriment de celleydee peut
constituer & lui seul un critére prédicBfouse[1996] constate ainsi la présence de la phasel

de la phase NTa dans différents monocristaux pour lesquels le rapport précitg®odesntrations
exprimées en pourcentages atomiques peut valoir de 0,5 a 1,4.

La propension a la précipitation de la phasea aussi dépendre de la concentration d'autres
eléments. En effet, le caractere métastable de la ghasdonc la facilité a précipiter la phage
dépend du misfiy/y. Plus il sera élevé, moins I'énergie requise pour forpremra grande. Or, ce
parameétre ne dépend pas uniquement des concentrations des &melst2ITi, Nb et Ta, qui
augmentent le misfit via la diminution du parametre cristaliia phasg. Havalda (1969) cité
par Decker [1969]indique par exemple le réle retardateur du tungsténe sur ldotraasiony
versn). Les éléments Mo, W, mais aussi Cr et dans une moindre mesu@Cwoes peu solubles
dans la phase [Bouse, 1996]Ces éléments de durcissement de solution solide de la nsatnice
en général beaucoup plus solubles dans la matripge dans la phasg : un de leurs effets
consiste doni fine a plus augmenter le paramétre cristallin de la ppase celui de la phase

Le misfit y-y sera donc d'autant plus faible que la concentration en ée®e®ls sera grande.
Ainsi, a rapport (Ti+Nb+Ta)/Al équivalent, un alliage plus ricre éléments de durcissement
solide de la matrice, notamment en tungsténe, présentera une/ghlasestable au regard de la
formation de la phasg[Jena, 1984]

D'autre part, la présence de carbone qui réagit avec leerédk Ti, Nb, Ta pour former des
carbures MC trés stables (cf. chapitre 2), permet de linaittarination des phases3Ni, NisNb

ou NigTa. La présence de bore retarde la précipitation aux joints de grain nseisible pas avoir
d'impact sur la précipitation intragranulajMihalisin, 1960]. Enfin, Bouse indique un fort effet
bénéfique du hafnium sur la formation de la phasé\ucun autre auteur ne corrobore cette
observation.

2.1.4.2 Exemple de précipitation indésirable de phage
Cas de l'alliage expérimental MP3

Dans le cadre de I'étude de développement de nouveaux supegilliage des pistes suivies
initialement a consisté & augmenter notablement le durcissemémphasg’ en augmentant les
taux de Nb et Ti au détriment de I'aluminium. La composition &uoenainsi que les rapports
caractéristiques de l'alliage MP3 sont présentés dahabéeau 5

Cet alliage a été élaboré, comme les autres nuances eapelies, suivant le protocole
d’élaboration commun entre 'ONERA et le CDM défini dans I'étudgalisation de poudres par
Electrode Tournante, densification par filage. Les conditionshbédgion seront traitées dans le
chapitre 3.

Un traitement thermique subsolvus (1153°C/4h, refroidissement a 100°@éwenu 750°C/24h)

a ensuite été réalisé sur cet alliage. Les différeateetnents thermiques utilisés dans I'étude,
ainsi que linfluence de leurs parametres sur les propriegesuperalliages, seront présentés dans
le chapitre 4.
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Yat. N18 R88 MP3
Ni 54,89 55,80 54,94
Cr 12,02 17,85 14
Co 14,84 12,50 15
Mo 3,78 2,42 3
W 0 1,26 0,8
Al 9,06 4,79 4,5
Ti 5,09 4,61 6,5
Nb 0 0,44 1
Hf 0,14 0 0,1
C 0,07 0,210 0,120
B 0,08 0,090 0,095
Zr 0,03 0,030 0
Ti+Al+Nb 14,15 9,84 12
Ti+Nb 5,09 5,05 7,50
(Ti+Nb)/Al 0,56 1,05 1,67
Ti/Al 0,56 0,96 1,44
Nb/Al 0 0,09 0,22
Nb/Ti 0 0,10 0,15
Mo+W 3,78 3,68 3,75
W/Mo 0 0,52 0,25

Tableau 5: Compositions atomiques (% at.) des
alliages commerciaux N18, René 88 et de l'alliage
expérimental MP3.

Les microstructures observées dans les directions axiatesgéubinales, apres densification par
filage sont présentées sur légures 60 et 61L'observation dans le sens longitudinal met
clairement en évidence la direction de filage.

On y distingue deux types de zones :
- des zones caractérisées par une taille de grain plus @efit2 (1m) et une forte fraction
de plaquettes d’épaisseur submicronique et de longueur variant de 0,5a 5 um,
- des zones caractérisees par une taille de grain relativémeortante (3-15 pm) et une
faible fraction de plaquettes.

On observe des plaquettes dont la structure cristallographique est différeetiedle la phasg
NizAl (figure 62. L'analyse des clichés de diffraction en aire sélectiontiéerd 63
correspondant a I'une de ces plaquettes permet de vérifier squitlscohérents avec le réseau
hexagonal primitif de la phasgNisTi de parametres a= 5,1 nm et c= 8,3 nm.

On note également la présence de quelques précipitegamment aux joints de grain. Aux
anciens joints de poudre, on observe de gros précipités (apparaisfdemic sur la micrographie
(figures 60 et 6)Lqui sont tres certainement des carbures. Les précipiiésseconde génération
présentent des tailles de 25 a 100 nm. Leur répartition n'estegasoimogene. Les plus petits
sont sphériques, les plus gros sont a tendance cuboidale.
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Figure 60: Micrographie en microscopit Figure 61: Micrographie en microscopi
électroniqgue a balayage (€élrons secondaires électronique a balayageélecrons rétrodiffusés)
d'une coupe axiale de lallie MP3, état po< d'une coupe transversalde l'alliage MP3, éte
filage. post filage.

Figure 62: Micrographie :n microscopic Figure 63: Cliché de diffraction en aire
électronique en transmissiode MP3, brut sélectionnée d'axe de = <1120>. Mise en
d’élaboration » ¢hamp sombre¢, g= 3 0 Gy). évidence de la phasgNisTi).

Aprés traitement thermigu subsolvus (-25°C/4h, refroidissementl00°C/min, reven
750°C/24), la taille de grails’homogénéise et les plaquettes de pin se multiplient dans
'ensemble de la microstructe (figures 64 et 6b

L'analyse thermique difféntielle (ATD) permet d’estimer la température solvus de la phan
aux alentours de 1200°C. Aps un traitement thermique d'une heure a 1C suivi d'une tremg
a l'air, il apparait que la phageest totalement remise en solutidigre 69. La talle de grain est
d'environ 30 um. Une seulexpulation de précipitéy est présente : la taa moyenne est de
nm (figure 67).
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Figure 64 : Micrographie :n microscopit
électronique a balayage (élecns rétrodiffusés
d'une coupe axiale de l'allia: MP3 aprées u
traitement thermique subsolvus

Figure 66: Micrographie :n microscopit
électronique a balayage (élecns rétrodiffusés
d'une coupe axiale de l'alge MP3 apre:
traitement  thermique  supersolvu» &
1220°C/1h et trempe a l'air.

Figure 65: Micrographie en microscop
électroniqgue en trnsmission de MP.
aprés un traitementhermique subsolvt
(champ clair).

Figure  67:  Micrographie en

microscopie électronique el
transmission de IP3, apres traitemel
thermique wupersolvus » a

1220°C/1h et ttmpe a l'air(champ
sombre, g=3 0 Q).

Des essais de traction et cduage figures 68 et 6P ont été menés sil'alliage MP3 traité
subsolvus. Les résultats enction a 20 et 650°C démontrent une bonrsistance statique. I
revanche, a 700°C, tant en ttion qu’en fluage, on note I'effet fragilisant s plaquettes de phe
n sur les propriétésrupture yécoce en traction et rupture a 0,2% de ‘mation plastique €

fluage en 600h.
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Figure 68 : Courbes de traction de l'aliage MP3 Figure 69 : Courbe de fluage a 700°C sous 550
traité subsolvus a 20, 650 et 700°C, 1,7°1¢" MPa de I'alliage MP3 traité subsolvus.
(données extensometre).

La précipitation de plaquettes desNiau détriment de la phasepeut se comprendre au regard
des proportions relatives des éléments Al, Ti et Nb. En effety pette composition
expérimentale, une augmentation du rapport (Ti+Nb)/Al par rappoNl&ua été décidée afin
d'augmenter le durcissement de solution solide de la ghdadeneur en Nb étant fixée a 1 at.%,
limite au-dessus de laquelle cet élément peut avoir un effavatéble sur la vitesse de
propagation de fissures (cf. 2.1.2.3). Mais la limite supérieure durta@peNb)/Al au-dela de
laguelle la phasg devient métastable et la phasdlisTi, de structure hexagonale R(Qrécipite,
est mal définie : seloBouse [1996] elle se situerait entre 1 et 2 en fonction de la concemtrat
en certains autres éléments d'alliage tels que Fe, W, C, BaSs la nuance expérimentale MP3,
ce rapport est égal a 1,7 : on peut en conclure que le pourcdetagesténe, connu pour élargir
le domaine de stabilité de la phageest insuffisant et qu'au dela d'un rapport 1,7 pour cette
composition, c'est la phageNisTi qui prédomine.

Au vu de I'ensemble des résultats obtenus sur cette nuancenexp@dle, la composition
correspondante n'a pas été retenue, en particulier a causepelgeldotale de ductilité & haute
température due a la précipitation de la phasd’our la définition des autres compositions
expérimentales — l'alliage MP3 ayant été défini antérieuremeittest décidé de limiter la
substitution de [l'aluminium par le titane et le niobium de telf@niére a ce que:

Ti+ Nb+Ta
- - @< .
Al 1

L’ensemble des compositions expérimentales seront présentées aapyeaP.
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2.1.4.3 Phases Topologiguement Compactes (TCP) : phases

Pour certaines compositions, certains types de phases peuventitegpaamment sous
contrainte pour un temps plus ou moins long d'exposition pour des tempécatugasses entre
650 et 925°(Decker, 1969].Ces composeés intermétalliques de structure plus compactesque
phases géomeétriguement compactes (comme la phasent appelés "phases topologiquement
compactes” (TCP), la plus connue étant la pluadesur composition peut s'écrire (Cr, M@i,
Co), ou x et y peuvent varier de 1 a 7. lls précipitent sous formeneg plaquettes a partir des
joints de grainfigure 70. Cette phase a d'ailleurs été confondue avec la phpsgu'a sa mise
en évidence dans I'IN100 par Wlodek en 1964dodek, 1964] Depuis lors, elle a été observée
dans plusieurs superalliages, en particulier dans le[Dd&ocq, 1992]et plus réecemment dans
le RR1000, alliage développé par Rolls-Roydgute 71 aprés vieillissement a haute
températur¢Hessel, 1999]

A¥ ) a., \ '- P i TT——
Figure 70 : Micrographie MEB Figure 71 : Micrographie MEB de la phagedans
des phasew et yu dans l'alliage l'alliage RR1000 vieilli. [Hunt, 2000]

N18 apres 1000h a 760°C.
[Wlodek, 1992]

Ces phases sont connues pour conduire a un affaissement de la résistance médaliiqge d¢

de sa ductilité : de par leur forme et leur grande duopet®,phases constituent en effet un site
preférentiel d'amorcage de fissures. De plus, la formation tipeale phase appauvrit la matrice
y en éléments durcissants tels que le molybdene. Ces deux effipigugs conduisent & une
baisse de la durée de vie en fluage et en faftgines, 1987 ; Jena, 1984].

La formation de la phase sera d'autant plus favorisée que la teneur en chrome seta.dline
élévation trop importante de la concentration en molybdéne et tungsténduira
préférentiellement a la précipitation de la phase p plutotoglié de la phase. Cette formation
préférentielle peut étre reliée a la composition et arlectsire des carbures BCs et MgC. Les
premiers, riches en chrome, ont une structure cristallographiquedckse de celle de la phase
qui aura donc tendance a se développer en épitaxie sur ce typebdee.c&n revanche, les
carbures MC sont plus riches en molybdene et tungsténe ; une forte conicenteat ces
éléments favorisera donc la formation de ces carbures et donc indingictetreede la phase p.
Certains auteurs indiquent qu'un traitement thermique approprié peirtudr la vitesse de
formation de ces phas¢Becker, 1969]
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2.2 Définition des compositions expérimentales

Les compositions que nous avons proposees en premier lieu ontegtéinies sur la base des
corrélations qui ont pu étre établies, a I'occasion deuxaaatérieurs sur les superalliages a base
de nickel, entre leurs compositions, leurs caractéristiqueslangiqlies (fraction volumique de

Y, misfit y-y, distribution des carbures, domaines de précipitation de phaSes,"densité...), et
leurs propriétés meécaniques. On retrouvera l'essentiel delat@sauxquels nous faisons
référence dans des theses traitant de travaux réaliséesntte Ges MatériauxLe Strat, 1989;
Fredholm, 1987; Paintendre, 1986 ainsi que dans divers ouvrages généraux sur les
superalliage$Sims, 1987 ; Durand-Charre, 1997].

2.2.1 Outils utilisés

2.2.1.1 Masse Volumique

Avant élaboration, les masses volumiques sont d’abord estimées ariac formule deHull
[1969], tenant compte des masses volumiques de chacun des élérakiatge pris pur. Elle est
basée sur le calcul de la masse volumiqueq} accorde a chaque élément dans l'alliage une
fraction volumique déduite du volume qu'occuperait une quantité (noassembre de moles
d'atomes) équivalente de cet élément isolé a I'état pur. Apres siatpifi, O s'écrit :

Z Xi ol X correspond & la concentration en masse de I'éléindamis la composition
d de l'alliage, et da sa masse volumique dans I'état pur.

La valeur de la masse volumique de l'alliage est affinéd'ggaut du terme correctif Ddont
I'expression a été établie par régression linéaire sur la basendééside 235 alliages :

D2 = 27,68 * [0,14037 — 0,00137 Cr — 0,00139 Ni — 0,00142 Co — 0,00140 Fe — 0,00186 Mo —
0,00125 W — 0,00134 V — 0,00119 Nb — 0,00113 Ta + 0,0004 Ti + 0,00388 C + 0,0000187
(M0)2 - 0,0000506 (Co)(Ti)]

ou Cr, Ni, Co, Fe, Mo, W, V, Nb, Ta, Ti et C correspondent a la condentidg¢ chacun de ces
éléments dans l'alliage, exprimée en pourcentage en massdacteer 27,68 en téte de
l'expression de Présulte de la conversion en gftate I'expression de Sdonnée par Hull en
Ib/in®).

La valeur estimée de la masse volumique de l'alliage est donc domnéepa D=D;+D,
Aprés élaboration, les masses volumigues sont déterminéesiggare géomeétrique sur les
ébauches écroltées des éprouvettes d’essais mécaniques @ipsir gachnique d'immersion
dans le xylene (double pesée sur balance de Mohr) a tempérahient sur des échantillons
écroiités et polis dont le volume apparent varie entre 0,5 et 8,9 cm

Afin de comparer les différents alliages expérimentaux, disautine valeur moyennée de ces
différentes estimations (cf. 5.2.1).
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2.2.1.2 Fraction de phasey

On trouve dans la littérature plusieurs formules donnant ladraeblumique de/ en fonction de
la composition globale du superalliage.

» Sur la base de données portant sur environ 30 allifgestendre [1986] établit par
régression linéaire multiple que la fraction volumique/dey(y), s'écrit :

Fu(Y) (%)= 5,5 0,63 Cr + 3,5 Al + 4,3 Ti + 4,9 [Nb + (Ta + Hf)]

ou Cr, Al, Ti, Nb, Ta et Hf représentent les concentrations gtoesi de chacun de ces
éléments dans la composition globale de I'alliage.

» Yukawa et al.[1986] utilisent le paramétré/l_dt(cf. 2.2.1.3), dont la valeur est calculée a
partir de la composition globale de l'alliage, pour exprimerdatitsn volumique de/
sous la forme :

Fu(Y) (%) = 255 Md , — 187

La validité de cette équation semble cependant se limikereagamme étroite d'alliages
expérimentaux de compositions assez éloignées de celles que nous envisageons.

On trouve dans d'autres étudggueger, 1992b; Locq, 2000]des prédictions de fraction
volumique ou de la fraction molaire gleen fonction de la composition de l'alliage sans que soit
précisé le modele utilisé.

Les deux formules citées précédemment ont été tedis=e,[ 2000]sur un certain nombre
d'alliages pour lesquels des valeurs de fraction volumiquey davaient été mesurées
experimentalement. Il apparait que les deux formules donnent demt&sis relativement
éloignées l'une de l'autre (écarts de 5 a 10 %) et que la dd&entre les valeurs calculées et les
valeurs expérimentales sont rarement inférieures a 5 %aviére' donc difficile d'utiliser ces
formules.

En conséquence, dans l'objectif d'étre le plus cohérent possiblendsrtslculs, nous avons
utilisé les données fournies pirueger et al. [1992] pour établir une expression de la fraction
volumique dey en fonction de la composition globale de I'alliage. Ces données portent sur la série
de 20 alliages expérimentaux étudiés dans le cadre du programmalmputi a la définition du
René 88DT Krueger, 1990 car ces alliages ont des compositions suffisamment proches de celles
gue nous proposons ici. La fraction molaireydprécisée pour chacune des compositions est une
valeur "prédite”, mais le modele utilisé pour calculer cdswa n'est pas précisé. Nous avons
donc déduit de ces données une expression de la fraction molajte dgile nous pouvons
raisonnablement assimiler a la fraction volumique étant doentsble écart paramétrique et la
similitude des sites atomiques engrety - en fonction des concentrations en Al, Ti et Nb qui sont
les promoteurs essentiels du développement de la ph&3ette expression permet de retrouver
I'ensemble des valeurs prédites avec une précision abtept donne des valeurs calculées
relativement proches des résultats expérimentaux pour le René é388Etroloy. C'est donc
cette expression que nous utilisons dans les calculs de la compdsitia matrice utilisés pour
I'évaluation de sa stabilité :

Fy= 7,8 + 3,5Al + 2,92Ti + 4,38 (Nb + Ta)
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2.2.1.3 Stabilité au regard de la précipitation des phases fragilisantes

Des outils de prédiction des conditions de précipitation des pbiasteg supposées fragilisantes
(cf. 0) ont été développés depuis les années 60 afin d'optimiser les compos#tisagatalliages.

»  Le premier outil développé concernait uniquement la précipitateota phases. L'outil
PHACOMP [Boesch, 1964 ; Woodyatt, 1966gst basé sur le principe que plus les couches
électroniques externes d'un composé sont remplies, plus le compsisbies Les auteurs partent
du principe que la phasg et les carbures et borures précipitent avant la pbiase qu'en
conséqguence, la propension de l'alliage a développer la phdéegend de la composition de la
matrice "résiduelle”. Un paramétre moyédvrendant compte de la vacance électronique du
superalliage en fonction de la composition de la matrice est alorsécalcul

n
Nv :z m(Nv)  avec met (Nv) la fraction atomique dans la matrice et la vacance
i=1 électronique de I'élément i.

La stabilité de l'alliage est assurée pour un parametre calculédvieimfa une valeur critique.

Les auteurs effectuent ce calcul pour une dizaine de supegaltiagnus alors. lls constatent que
les alliages considérés sont exempts de pbogseur un parametre inférieur a 2,52. La méthode
est un peu lourde puisqu'il s'agit de considérer pour chaqugealéiacomposition de la matrice
mais elle a permis de mieux contrdler les nouvelles compositie superalliages jusqu'au début
des années 80.

La multiplication des données a conduit a la remise en questiont @atdede prédiction. En
effet, il ne permet pas de prédire I'occurrence de la phasen application aux superalliages
riches en cobalt et en fer n'est pas satisfaisante ermess ont été relevées sur des superalliages
base nickel

»  Un nouvel outil, NEWPHACOMP, basé sur la structure électronique lilsgesl, a alors été
proposé par MorinagiMorinaga, 1984]. La plupart des éléments d'alliage sont des métaux de
transition caractérisés par des électrons non appariés sural®rdit Morinaga calcule le
parameétre Md, rendant compte de la propension de l'alliage arfoesephases TCP lors de
vieillissement a haute température. Il correspond au niveaumw§eergie des orbitales d des
éléments d'alliages et il considére que plus cette éneigyenne sera grande, plus l'alliage sera
instable au regard de la précipitation des phases d@&P,u. Ce parametre se définit de fagon
analogue au Nv :

_ n
Md =2Xi(Md)i avec Xi et (Md)la fraction atomique dans la matrice et I'énergie du niveau
i=1 d (eV) de I'élément i.

Le niveau d'énergie des orbitales d pour chacun des élémenizge'al été déterminé par
Morinaga. Les valeurs correspondantes sont données dabtelgu 6
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Mdy est calculé sur la compition de la matricy du superalliage. C'est effet dans la matrict
gue les éléments promoteures phases TCP (Cr, Mo, W) aprés précipin de la phasy sont
susceptibles de précipiter cehasesSelon les auteurs, un alliage de comtion donnée préser

une tendance d'autant plus rquée a précipiter des phases TCP qu calculé pour cette
composition dépasse une var critique. Dans notre étude, nous avons utle critere de stabilité

structurale suivantMdy < 0,92.

Pour calculer [eMd de chade nuance expérimentale, il faut déterminefraction atomique ¢
chaque élément dans la mat. En effet, comme pour Nv, on part du prire que les phases T(
se forment aprés la phage dans la matrice. La composition de la rice se dédt de la
composition globale de l'allije décrite par les fractions atomiques Xi aaque élément, de
fraction volumique F de la pasey et des coefficients de partition Hi de \que élément entre
matricey et la phas# :

Xi = (1-F)Xiy + FXiy et X'_V =Hij avec Xy et Xiy, les fractions atomues de I'élément

Iy respectives dangety'.

- Md Md ELEMENT|y'fy at (Wlodek) |v'ly (Duquenne
Element level,eV Element level,eV = y'ly at (W 1 41; y'ly (Duq 1 23)0
Ti 2,271 Zr 2.944 Cr 0,091 0,133
v 1.543 |4d Nb | 2,117 Co 0,280 0,345
cr | 1.142 Mo | 1.550 Mo 0,190 0,314
957 - 3.020 W 0,308 0,833
fa ) 0.9 : Al 5,442 4,060
3d Fe | 0.858 5d Ta 2.224. Ti 12 244 10.310
Co 0.777 W 1.655 Nb 5,079 20

Ni 0.717 Re 1.267 Ta T (vateur A1)
Cu | 0.615 Al | 1.900 Hf 100 20
si | 1.900

René 83 alliages NR
Tableau 6 Valeurs des M en eV pou Tableau 7@ Coefficients de partition Hi
différents éléments de transn. [Morinaga, entre yet y déterminés p¢ le CDM a partir
1984] des compositions donnéoar Wlodek sur |

René 88 [Wlodek, 199 et estimés pe
Duquenne sur les alliags NR. [Duquenn
1998].

L'ONERA et le CDM ot procédé indépendamment au calcul du patre Md des alliage
expéerimentaux. D'une part, 5 fractions volumiques de la phey ont été estimées de manié
différente, les différences \iant entre 0,23% et 8,64% en fonction alliages considéré
D'autre partle CDM a estin® des coefficients de partition sur la base compositions de
matrice et des précipités déterminées sur le René 88 Wlodek [1996]tandis que 'ONERA
utilisé les valeurs déterminépar Duquenne sur les alliages Mableau §J [Duquenne, 1998.
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Ce paramétre est utilisé a ti indicatif lors de la conception des compons des alliages ma
ne constitue en rien un outie prédiction totalement sir. En effet, la vté de ct outil a été
vérifiée sur des systémes teires et non sur des systemes complexes mt les superalliages
base de nickel, comprenanius de dix éléments d'alliage. La vérificati microstructurale e
donc faite systématiquemeagpres essai de villissement de 500h a 750°C.

Par exempleles calculs du OM conduisent aux valeurs de Md suivantour les deux alliage
de référence, le N18 et le Re 88

René 88 0,935 eV
N18 0,934 eV

Ces valeurs montrent bien 2 l'outil Md ne peut constituer qu'une indion de tendance a
précipitation de phase TCP. effet, si I'on se réfere au critére de stabilitoisi (0,92) on devra
observer des phases TCP dies deux alliage

Or, si cette précipitation esten avérée dans le NJGuédou, 1992] il n'en est pas de mér
pour le René 88 : dans cet 1ge, la phas«w n'est pas observée et la ph précipite pour de
condiions séveres de vieillismer ; Wlodek observe cette pbe apres 63( heures a 760 sous
une contrainte de 276 MP&/lodek, 1996.

Des essais de vieillissementectués a 750°C pendant 500h sur llliages de référence N-ET
et 88ET (élaborés de la nrme maniere que les alliages expérimentiaprés un aitement
subsolvus ont confirmé ceobservations : on observe en effet unecipitation fortemer
intergranulaire de phases ™ dans l'alliage N-ET (Figure 72 tandis que l'alliage88-ET
(Figure 73 en est exempt.

Figure 72: Micrographie MEB de [l'alliage Figure 73 : Micrographie MEB de l'alliage
N18ET traité subsolvus etieilli a 750°C 88-ET traité subsolvus:t vieili a 750°C
pendant 500h. (photo ONERA). pendant 500h.
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2.2.1.4 Température de solvus

La maitrise des températures d’élaboration (températuresnaigaction, de filage et de forgeage)
et de traitement thermique nécessite la connaissanceteepe&rature de solvus de la phgse
Une fois les compositions proposées, une premiére estimationtel@parature de solvus peut
étre faite grace la formule établie paintendre [1986]:

Ts= 1005 - 2,5Co - 5,3Cr + 9Mo + 14W + 13,3Al + 26,1Ti + 12,7Nb
ou Ts est exprimée en C et Co, Cr, Mo, W, Al, Ti, Nb sont les otrat®ns atomiques de
chacun des éléments dans la composition globale de I'alliage.

Toutefois, cette seule estimation ne peut suffire a déterrmoemment la température de
'élaboration. C’est pourquoi une analyse des températures catagies par Analyse
Thermique Différentielle (ATD) est réalisée sur les poudreses leur obtention par électrode
tournante puis sur des échantillons d’alliage aprés filage.fféfy eette technique permet de
déterminer les températures caractéristiques des travafons de phase se produisant dans
l'alliage : température de solvus, mais également températuregdds sbde liquidus.

L’ONERA utilise une autre formule d’estimation (d’apf¥asseur, 1993] :

Ts=9,393Ni+9,609C+7,107C0+6,218Cr+13,972M0+26,854W+27,971Al1+34Ti+22,5Nb+39,35
Ta+16,536Hf

Le choix de la température de solvus utilisée pour définir lepéeatures de filage et de remise
en solution sera explicité dans le chapitre 5 (cf. 5.2.1).

2.2.2 Critéres de définition des compositions expérimentales

Dans le cadre de l'étude exploratoire commandée par Snecmestilagi pour le CDM en
partenariat avec I'ONERA de proposer de nouvelles compositiosspdgalliages base nickel
élaborés par métallurgie des poudres (atomisation argon, extrustmaud, forgeage isotherme
vers 1100°C et traitements thermiques) permettant d'amélim&tblement les propriétés
mécaniques du N18 mis au point dans les anné¢B&9ocq, 1988],actuellement utilisé pour
les disques de turbine des moteurs M88 équipant les avionke.RafaN18[Ducrocq, 1992],
alliage grain fin, utilisé pour la fabrication des disques duenroM88 (Snecma) équipant le
Rafale et le René 88 D[Krueger, 1990], alliage grain "moyen" utilisé pour la fabrication des
disques du moteur GE90 (General Electric) équipant les BoeingRaigson, 2008]sont pris
comme alliages de référence.

2.2.2.1 Spécifications industrielles

Comme il I'a été indiqué dans l'introduction, cette étude s'inscritldacedre d'un programme de
développement d'alliages pour disques MdP qui correspond au poste 3eterde partie du

programme "PROMETHEE'Rrocédés de fabrication etatériaux atréshaute temgrature pour

un corps haute pression). Ce programme de recherche a requistaratith& entre le Centre des
Matériaux de 'EMP-ARMINES et le Département Matériaugtdlliques et Procédés (DMMP)

de 'ONERA.

Il s'agit, selon les objectifs définis par Snecma, de prop@seodvelles compositions d'alliages
base nickel MdP dont la résistance mécanique serait au nyates & celle des alliages actuels
mais présentant un écart plastique plus important, une staffititcturale a long terme plus
marquée et une fenétre de remise en solution plus large.
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Les objectifs de ce programme sont déduits des spécificagbmsues pour le matériau pour
disques sur "AMET" (Advanced Military Engine Technology, ou Acdiaiside Technologies
pour moteur militaire). Afin de concrétiser ces spécificatiaedies-ci ont été comparées aux
performances du N18. Comme il I'a été dit précédemmengsil alors agi de tenter d'obtenir un
alliage présentant :

- des caractéristiques en traction et en fatigue jusqu'a 650Mbias équivalentes a celles du
N18-GF (grain fin),

- un écart plastique plus important que celui du N18 (1100MPa — 1400MPa a 650°C),

- une vitesse de propagation de fissure en fatigue a 650°C et uneetefluage jusqu'a cette
température, comparables a celles du N18,

- une stabilité chimique plus élevée que celle du N18 de fagwitexr la formation de phases
"TCP" lors de vieillissements de longue durée a 650°C,

- une fenétre de remise en solution de la plyapkis importante, de facon a faciliter I'obtention
de gros grains par traitement supersolvus ; ceci dans I'éligntlane utilisation au-dessus de
650°C sans détérioration de la tenue en fluage,

- une masse volumique située vers 8,2 a 8,3 ky/dm facon & conserver de bonnes
caractéristiques spécifiques.

Un des objectifs déterminé par le cahier des charges proppSNECMA est 'augmentation de

la fenétre de remise en solution (FRS) de l'alliage afinaféanchir des problemes inhérents a
une fenétre trop étroite (brllures par exemple) et de permettre difér@tements thermiques en
fonction des propriétés visées. En général, on concgoit compositiaitement thermique de

concert. Un des freins actuels du N18 est sa tres faible FRIBeliti est de viser une relative
souplesse de possibilités en permettant les deux types de éraitethermiques, subsolvus et
supersolvus. Pour ce faire, la premiere chose est d’obtenir urteefel@éremise en solution

confortable afin de procéder facilement a (presque !) tout type de traitdraentque.

2.2.2.2 Historique

A partir des spécifications définies par Snecma, 'ONERA €&DM ont travaillé en amont & une
approche complémentaire afin d'aboutir au résultat le plusfppi possible considérant la
faible quantité de matériau qu’il était réalisable (mallérieent et financierement) d’élaborer
dans le cadre d’'une étude exploratoire. L'étude commune s'est déroulée enniex gnases.

Dans un premier temps, 'ONERA, riche d'une étude bibliographiquegyéaglepuis 1992 et de
résultats propres a leur laboratoire, se concentrait d'abord supronédure itérative de
linfluence des éléments d'alliage. Le CDM, fort d'une expérieagant conduit au
développement du N1B e Strat, 1989 ; Paintendre, 1986a ; Ducrocq, 1992}isait, des la
premiere phase de I'étude, deux compositions originM&sl:et MP3 (MP pour Mines de Paris).
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A l'origine, trois compositions MP ont été discutées, deux compositi@pimisées », MP1 et

MP2 et la composition MP3 destinée a vérifier la limitelal@oncentration en Ti en deca de
laguelle la phasg reste stable. Les résultats concernant l'alliage MP31éjét été présentés (cf.

2.1.4.2).

Dans un second temps, aprés mise en commun des résultats, unmeeaigagne permettait
aux deux laboratoires de proposer des composihgpour Alliages pour Disque) optimisées
dont 3 au CDM.

» L'étude au CDMs'est donc déroulée en plusieurs étapes :

- Proposition de deux nouvelles compositions, dénommées MP1 et MP3plajeetf
d'améliorer le N18 a partir des données connues sur les supesllietamment celles
concernant l'influence des éléments chimiques sur les praprigtérostructurales et
meécaniques,

- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 2 nuances, denlkeeride référence 88-ET
et de I'alliage de référence 88-AA,

- Analyse et comparaison des résultats obtenus avec ceux MER® pour affiner les
compositions finales,

- Proposition de trois nouvelles compositions : AD5, AD7 et AD8 (AD pdliage pour
Disque),

- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 3 nuances.

» L'étude menée al'ONERAe déroule en parallele de maniére complémentaire :
- Proposition de 11 compositions dénommeées NU :

0 une «proto-nuance » (NU1), qui est la référence de base de I'&ade,
composition découlant de celle du N18 avec une fraction de phdsainuée
(41% contre 58%) mais exempte des substitutions du Mo par le W, phr Te
Nb ou le Ta,

0 9 compositions définies par une incrémentation de substitution d’'un él@aen
un autre de 0,5 a 1,5% par pas de 0,5%, étude de 3 substitutions MOVdy, Ti
Ti/Nb (NU2 a NU10),

0 une nuance supplémentaire (NU13) exempte de cobalt afin d’éltedfier de cet
élément sur les propriétés en fluage notamment.

- Elaboration de I'ensemble des alliages NU et MP,

- Etude (microstructurale et mécanique) des nuances NU1 a NUNOZ8 ainsi que la
nuance de référence N18-ET (dénommeée initialement NU11, la nuarmééédence 88-
ET, étudiée par le CDM, est dénommeée initialement NU12),

- Analyse et comparaison des résultats obtenus avec ceux du CDM pouepfopaances
a composition optimisée,

- Etude (microstructurale et mécanique) de ces 5 nuances.

Enfin, I'analyse complete des résultats obtenus par chacun sumbdesdes deux phases de
I'étude, permettait & Snecma de choisir deux compositions pour ptaotelustrielle, 'une
provenant des conclusions du CDM, la seconde de celles de TONERA.
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2.2.2.3 Compositions choisies

2.2.2.3.1 Phase 1 : MP1 et MP3

L’étude est lancée courant 2000. L’équipe du CDM réfléchit alorsusigpirs compositions
répondant aux spécifications définies dans le cahier des changetgnant compte des
connaissances acquises — expérience du développement du N18, bibkkograptamment sur
l'influence des éléments chimiques sur les propriétés méean(gf. 2.1)Les compositions sont
pensées de maniere a :

- Diminuer la fraction de phasey par rapport au N18 en diminuant le total des
concentrations en aluminium, titane, niobium et tantale

L'un des objectifs visés est d'obtenir un alliage dont la tolérancdommage est meilleure que
celle du N18. L'alliage qui fait référence sur ce point estedlement le René 88 DT ("Damage
Tolerant") dont les bonnes performances en fatigue oligocyclique a 88dtGittribuées a une
taille de grain relativement grande (> 15 um) atténuantisemes d’amorcage sur particule
céramique et a une fraction volumique Wele valeur intermédiaire (de I'ordre de 40 a 43 %)
[Krueger, 1992b ; Wlodek, 1996]qui permet une meilleure relaxation de contrainte en téte de
fissure ainsi qu'une température de solvus suffisamment lpasseobtenir une large fenétre de
remise en solution. Une fraction volumiqueyeéduite par rapport a celle d'un alliage tel que le
N18 semble d'ailleurs nécessaire pour limiter les risques datiomde criques lors d'une trempe
apres un traitement supersolvus dont I'objectif serait une taille de paéeé

Une fraction volumique d§' comprise entre38 et 48 % a donc été choisie comme l'un des
critéres sélectifs dans la détermination des compositiomsiotphologie dey secondaires — liée
également a la valeur du misfiy’ — devrait alors étre sphéroidale plutdt que cuboidale comme
dans le N18. On s'attend a une limite d'élasticité légéreréduite par rapport a celle du N18.
Par ailleurs, un durcissement par écrouissage de la mplusemportant se traduirait par une
augmentation de I'écart plastique.

Ti+ Nb+Ta

- Renforcer le durcissement de la phasg en augmentant le rapport Al
De maniére a atteindre, malgré une fraction volumique ydeelativement faible, des
caractéristiques mécaniqgues en traction et en fluage suéfisaon a cherché a augmenter la
résistance au franchissement glesn augmentant la contrainte de cisaillement de la phasde
misfit y-y. On propose pour cela différentes proportions relatives des éefleii et Nb avec,
en comparaison avec le N18, une augmentation des teneurs enblpat Mpport a celle de Al.
On fixe, en fait, la teneur en Nb a 1 at.%, limite au-dessuaqielle cet €élément peut avoir un
effet défavorable sur la vitesse de propagation des fissusedimite supérieure du rapport
(Ti+Nb)/Al au-dela de laquelle la phagedevient métastable et la phaseNisTi, de structure
hexagonale D précipite, est mal définie mais, comme nous l'avons vu, elgtgerait entre 1
et 2 en fonction de la concentration en certains autres égemalliage tels que Fe, W, C, B, Si
[Bouse, 1996]Le tungstene, présent dans nos alliages, élargit le domaireddieéstey et nous
avons alors décidé de porter ce rapport (Ti+Nb)/Al jusqu'a 1,7 daliage MP3 afin de sonder
la valeur limite dans cette famille d’alliages et de le limétenoins de 1,1 pour l'alliage MP1.
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- Renforcer le durcissement de la solution solide en imtduisant du tungsténe en
substitution du molybdéene

Le durcissement de solution solide de la matyiest accentué par la substitution d'une partie du
Mo par du W. Les compositions proposées maintiennent la somme dess tateeniques en Mo

et W entre 3,75 et 4 at.%. On notera que le W participe plusrfamilea la composition de la
phasey que le Mo et la part de W qui passe dans cette phase cordirdnre durcissement de
solution solide.

- Maintenir une concentration en cobalt

On maintient une teneur en Co a 15 at.% qui permet d'obtenir urggecde défaut d'empilement
suffisamment basse pour contribuer a la résistance en fluageitant la généralisation de la
déformation par défauts plans a 650°C. De plus, la température de delVa phasg s'abaisse
avec l'augmentation de la teneur en Co, ce qui élargit lt&réeth traitement thermique de remise
en solution.

- Optimiser les concentrations en éléments mineurs (carbonebore, hafnium) pour
optimiser le renforcement des joints de grain

La teneur en carbone a été fixée a 0,120 at.% (1200 ppm atomiqudg afiéer une dispersion
suffisante de carbures pour permettre a la fois d'ancreoitgs gde grain et d'homogénéiser la
déformation plastique. La précipitation de carbures primairessarface des grains de poudre
lors de la pulvérisation par électrode tournante, produit une diécode ces joints ("ppb”, prior
particles boundaries) qui permet de limiter la croissancerai@ gans le cas d'un traitement
supersolvus.

La teneur en bore a été fixée a 0,180 % en masse (0,095 at.%, 950 ppopeltonei bore est un
élément renforcant les joints de grains. Sa concentration daj@rts augmentera avec la taille
de grain et les borures qui pourront précipiter participerordrerbge des joints de grain et
empécheront le grossissement exagéré des grains. Cependant, onquetéeabore tend a
abaisser la température de solidus de l'alliage et, aidgminuer la fenétre de remise en solution
desy.

La teneur en hafnium a été fixée a 0,1 at.%. Le hafnium a une anfodolubilité dany et
participe a son durcissement. C'est également un élément fotteanburigéne qui réagit avec le
carbone libéré par la décomposition des carbures primaires INV@cipite alors une seconde
génération, stable, de HfC. D'une part, cette précipitation inkib®rimation de chapelets
continus de carbures HCs et MsC néfastes a la tenue en propagation de fissures et, d'autre part
ces précipités, fins et disséminés dans l'alliage, agissemhe un dispersoide qui homogénéise
la déformationSims, 1987].De plus, sa faible concentration permet de piéger I'oxygéenemnout
limitant les problemes que peuvent causer les inclusions dg [Kf@eger, 1992]. Une teneur
plus importante augmenterait les risques liés a une mauvatséution du Hf qui peut résulter
de la pulvérisation en électrode tournante et qui se traduid'lorgraitement de grossissement de
grain par I'apparition de zones de brdlure riches en Hf (eutectiqgtesdNbas point de fusion).

Le faible nombre de compositions évaluées dans cette étude nous a amers&er telErconium

qui a la réputation d'apporter de la ductilité en fluage mais ddfetlen propagation de fissures
semble néfaste.
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- Optimiser la teneur en chrome pour éviter la précipitation des phaseTCP

La teneur en chrome de l'alliage est calculée de manassuger une concentration en chrome de
la matricey comprise entre 21 et 25 at.%. Le chrome joue, en effet, un r@atietgdans la
résistance a I'oxydation a haute température.

Des concentrations en chrome trop importantes peuvent entraprécipitation, en présence de
molybdéne et de tungsténe, de phases topologiquement compactes (TCP) telkeplpsek | et
0. La détermination de la teneur en chrome de l'alliage rédali@quilibre entre le critere de

résistance a l'oxydation et le critere de stabilité_stratiude I'alliage Md ) (cf. 2.2.1.3).En
termes de stabilité, le critére retenu dans I'étudeViesk0,92. La teneur en Cr de la matrige
étant essentielle a la tenue en corrosion, elle doit étraiéevadprés calcul de la fraction
volumique dey dont elle dépend directement.

Deux compositions, MP1 et MP3, sont finalement retenues. Nous avonssviuapit (cf. 2.1.4.2)
gue la composition MP3 conduisait a la précipitation de plaquettgisasen-NisTi, au détriment
de la phase/, conduisant a une baisse drastique de la ductilité en traetidluage. Cette
composition n'a donc pas été conservée dans les étapes ultérieurasdge I'ét

Les compositions des alliages MP1 et MP3, des alliagestidiiéé a 'ONERA ainsi que celles
des deux alliages de référence, N18 et René 88, sont présentéesldalague.

N18-ET| 88-ET | mp1 [ MP3 | Nul | Nu2 | NU3 | Nu4 | Nus | Nus | Nu7 | Nus | Nu9 | Nulo | NU13
(NU11) | (NU12)
Ni | 54,80 | 5580 | 54,69 | 54,94 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 59,61 | 69,61
Cr 12 17,9 14 14 15 15 15 15 15 15 15 15 15 15 15

Co 14,8 12,5 15 15 10 10 10 10 10 10 10 10 10 10 0
Mo 3,8 2,4 2,5 3 4 3,5 3 2,5 4 4 4 4 4 4 4
W 0 13 15 0,8 0 0,5 1 15 0 0 0 0 0 0 0

Al 9,1 4,8 6 4,5 55 55 55 5,5 55 5,5 5,5 55 5,5 55 5,5
Ti 51 4,6 5 6,5 5,6 5,6 5,6 5,6 51 4,6 4,1 51 4,6 4,1 5,6
1
0

Nb 0 0,4 1 0 0 0 0 0 0 0 0,5 1 15 0
Ta 0 0 0 0 0 0 0 0,5 1 15 0 0 0 0
Hf 0,1 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07 0,21 0,12 0,12 | 0,071 | 0,071 | 0,071 | 0,071 | 0,071 [ 0,071 | 0,071 | 0,071 | 0,071 [ 0,071 | 0,071
B 0,08 0,09 | 0,095 | 0,095 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079 | 0,079
Zr 0,03 0,03 0 0 0,038 | 0,038 [ 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038 | 0,038

Tableau8 : Compositions visées (% at.) des alliages expérimentaux MP et NU.
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2.2.2.3.2 Phase 2 : AD5, AD7 et ADS8

La premiere phase d’'étude s’est achevée début 2003. Leat€sbitenus sur les alliages MP1 et
MP3 ainsi que sur les alliages de 'TONERA nous ont permis déchéf| dans le cadre de la
seconde phase de I'étude, a de nouvelles compositions. Trois coamzshD5, AD7 et ADS,
sont finalement sélectionnées par le CDM. L'alliage MP1 denteférence. La dénomination est
commune avec 'ONERA qui retient aprés réflexion cing nouvellegositions, AD10, AD12,
AD17, AD18 et AD20.

Les critéres choisis pour le choix des compositions de la seconde phase sownafgs sui

- Abaisser la densité de l'alliage en diminuant la somme dewéts W+Mo, en évitant le
Ta ou en compensant son introduction par une baisse de I'élément lourd W,

- Baisser la concentration en Nb a 0,5 at%, une concentration supén® semblant pas
bénéfique aux propriétés mécaniques,

- Augmenter légéerement le taux d'Al et de Ti de maniere aterar ou légérement
augmenter la fraction de phagen tenant compte de la concentration en Ta,

- Avoir un rapport Ti/Al suffisamment faible pour éviter la ppéation de la phasq
(Ni3Ti) mais suffisamment élevé pour assurer le durcissement de layhhase

- Améliorer la stabilité microstructurale de I'alliage enidimant légérement la teneur en Cr
sans nuire a la tenue a I'oxydation a haute température,

- Maintenir la teneur en Co a 15 at% pour garantir de bonnes propeiétiisage ainsi
gu'une fenétre de remise en solution confortable.

La nuance AD5 est une version optimisée de la nuance MP1 :

- le taux de Cr a été légérement baisséX13,5 at%),

S, . .Mo s .
- la somme Mo+W a diminué de 0,5% mais le rapport de substltﬂvﬁroa éte maintenu

(0,6),

- le taux de Nb a été ramené a 0,5%,

- les concentrations en Al et Ti ont été Iégerement augneaféed’élever Iégerement la
fraction de phasg tout en diminuant la densité.

Cette nuance ne contient pas de Ta. En effet, cet élémaneatggfortement la densité et s'avere
assez onereux. Toutefois, son effet sur I'amélioration des prepeiétaction (augmentation de
la résistance a la rupture) nous a conduit a introduire aeeatédans les nuances AD7 et ADS8.
Son pourcentage a été limité a 0,4% dans les deux alliages #fimtde la hausse de la densité.
On reste ainsi en dec¢a de la limite de 1at% en Ta au-dela de laquelle lendimage se dégrade.
Afin de compenser la hausse de densité due a l'introduction deécetngl le taux de W a été
réduit dans lalliage AD7. En revanche, afin de conserver I'déffebrable de plusieurs
substitutions croisées, le taux de substitution W/Mo (0,6) de l'alliage ADS8 (atlidggé AD5) est
identique a celui de l'alliage MP1.

Les compositions des 3 alliages AD-CDM sont mises en regaradaiegositions MP et des

compositions des deux alliages de référence damableau 9. Y figurent également les rapports
caractéristiques pour chacun des alliages.
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Y%at. N18-ET|[R88-ET[ MP3 | MP1 | AD5 AD7 AD8
Ni|  54,89] 55,80] 54,94 54,69 55,19 56,39 56,09

Cr| 12,02] 1785 14 14 13,5 13 13

Co| 1484 1250 15| 15 15 15 15

Mol 378 242 3] 25 2,2 2,2 2

W o] 126] o8| 15 13 08 12

Al 9,06 479 45 6 6,3 6,3 6

T 509 461 65 5 57 5 55

Nb o] 044 1 1 0,5 0,6 0,5

Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4

Hi| 0,14 of o1 o1 0,1 0,1 0,1
c|0,07] 0,210] 0,120] 0,120 0,12 0,12 0,12

B[ 0,08] 0,000] 0,095] 0,095 0,095 0,095 0,095
zr0,03] 0,030 0 0 0 0 0
Ti+tA+Nb+Ta] 14,15] 9,84 12 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta] 509 505 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)yAl]  0,56]  1,05] 1,67 1 0,98 0,95 1,07
TiAI| 0,56 0,96] 1,44 0,83 0,90 0,79 0,92

Nb/Al o] 009 022 017 0,08 0,10 0,08

TalAl 0 0 0 0 0 0,06 0,07

Nb/Ti o] o010 015 0,20 0,08 0,10 0,08

TalTi 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+w|  3,78]  3,68] 3,75 4 3,50 3,00 3,20
W/Mo o] 052 025 0,60 0,59 0,36 0,60

Tableau 9 : Compositions visées (% at.) et rapports caractéristideeslliages MP, AD et
des alliages de référence N18 et René 88.
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Dans le premier paragraphe, le déroulement de I'étude et leaprogr de caractérisation des
alliages correspondant aux nouvelles compositions sont présentés.

Nous décrivons dans le second paragraphe le procédé utilisé pouerlasonuances
expérimentales. En effet, le caractére exploratoire dedéehe permet pas une élaboration de
type industriel.

Dans le troisieme paragraphe, nous cherchons a valider les pasadiétaboration : ces
conditions expérimentales permettent-elles d’aboutir a dedatssukprésentatifs en termes
de microstructures et de données mécaniques ? Pour ce faire, nousntéoessons
particulierement a la comparaison des résultats obtenus sur Uugsallieges de méme
composition : l'alliage 88-ET d’'une part, €laboré selon le protocgdérearental, et I'alliage
88-AA d'autre part, élaboré selon le protocole industriel par Sne€raas une moindre
mesure, les résultats a notre disposition étant plus parcgllamas étudions également les
alliages N18-ET et N18-AA.
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3.1 L'étude
3.1.1 Programme d’étude

L'étude pour Snecma porte sur vingt et une nuances expérimentales au total.

Le mode d'élaboration est identique pour tous les alliages expé&imenbbtention des
poudres par pulvérisation par électrode tournante, tamisage entr@@3 |@in um, mise en
conteneur inox sous vide et densification par filage subsolvus. Leseditférétapes, toutes
réalisées a 'ONERA, sont présentées dans le paragraphe 3.2.

Un traitement thermique dit "subsolvus" est commun a I'ensemble des nuancesetpéas
et aux alliages de référence, élaborés dans les mémes condiliendes alliages
expérimentaux : N18-ET et 88-ET (respectivement de composition ddené celles des
alliages N18 et René 88). Un traitement thermique dit "supersadgtisippliqué aux nuances
étudiées par le CDM, pour comparaison avec le René 88 en vue d'uopgéwatnt d'un
alliage HT.

Le traitement thermique "subsolvus” de lI'ensemble des ébauchm®éés est realisé a
'ONERA. Le traitement thermique "supersolvus" est réalit® SNECMA en coordination
avec le CDM.

L'usinage des éprouvettes de traction et de fluage est effectuéhpeann des deux
laboratoires. Les éprouvettes de propagation de fissure sont usinées par. Snecma

Chacun des partenaires est chargé de caractériser les ngaicg@proposées en suivant un
plan de caractérisation communTapleau 10) : caractérisation microstructurale,
caractérisation mécanique en traction et fluage. L'étudelligkade référence N18-ET est
effectuée par 'TONERA qui se concentre sur le développement diageaHR (« Haute
Résistance » - en traction et fatigue -), celle du 88-ETlegp@DM, qui se concentre sur le
développement d’'un alliage HT (« Haute Température » - en fluage DM caractérise en
outre ses nuances expérimentales (dénomination MP lors de laegrephase et
dénomination AD-CDM lors de la seconde phase) ainsi que l'alliagifétence 88-ET aprés
traitement thermique "supersolvus”.

La caractérisation comprend d'une part une étude microstrughoregeée (MO, MEB, MET)
depuis I'état brut d'élaboration jusqu'apres la rupture de chaquelestsactif en passant par
toutes les étapes intermédiaires du traitement thermiquecditiprend d'autre part une étude
mécanique « sommaire » : traction, fluage pour toutes les nuances.

Des essais de propagation de fissure sont réalisés ada&sar les alliages présentant de
bonnes propriétés physiques et mécaniques en traction et fluage.
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L'étude est menée en deux temps :

1-

Caractérisation (physique, microstructurale et mécanique) d&s ndances
expérimentales : les 11 nuances proposées par 'ONERA (dénominbkilmms\de la

premiere phase) permettant la meilleure compréhension du réle siébdéitution

d'éléments d'alliage (Mo/W, Ti/Ta, Ti/Nb), les 2 nuances (piBposées par le CDM
permettant un étalonnage pour la deuxiéme partie puisqu’il s’agibagositions

« optimisées »,

Définition de 8 nouvelles compositions en tenant compte des résult@paEmiere
phase, élaboration et caractérisation des 8 nuances expérimemiéles
correspondantes (5 AD-ONERA + 3 AD-CDM).

Caractérisation microstructurale Caractérisation mécanique

Phase 1 TRACTION

Vitesse : 2 mm/min

Températures : 20°C, 650°C

+ 700°C pour nuances CDM
(MP1 et MP3)

-contrble de la densification
microstructure "post-filage"

microstructure de I'état standard (apre (gtAC?SESO MPa

Phase 2

traitement thermique) TRACTION

Vitesse : 2 mm/min

. R . Températures : 20°C, 650°C, 700°C
microstructure apres vieillissement| a

750°C/500h FLUAGE

700°C/650 MPa

PROPAGATION DE FISSUREa 650°C
cycle "10- 300- 10"

Tableau 10 : Programme commun de caractérisation ONERA/CDM.
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3.1.2 Observations et essais réalises
3.1.2.1 Caractérisation physique et métallurgique

- Estimation de la densité a I'aide de la formule de HulHull, 1969], calcul géométrique
sur ébauche écrodtée, estimation par immersion dans le xyléne a tempénhtartea

- Estimation de la fraction de phasey (cf. 2.2.1.2) :
o Formule dePaintendre [19864] :

Fu(y) (%)=5,5-0,63 Cr + 3,5 Al + 4,3 Ti + 4,9 [Nb + (Ta + Hf)]

ou Cr, Al, Ti, Nb, Ta et Hf représentent les concentrations atomiques de chams de
éléments dans la composition globale de I'alliage.

o0 Formule du CDM :
Fy = 7,8 + 3,5Al + 2,92Ti + 4,38(Nb + Ta)

ou Al, Ti, Nb et Ta représentent les concentrations atomiques de chacurétireass
dans la composition globale de I'alliage.

- Estimation de la stabilit¢ au regard des phases TCPutilisation du parametre Md
développé par Morinaga & @Morinaga, 1984 ; Yukawa, 1986]qui correspond au niveau
d'énergie moyen des orbitales d des métaux de transition dans I'état allié.

n
Md :in(Md) avec Xi et (Md)la fraction atomique dans la matrice et I'énergie du niveau
i=1 d (eV) de I'élément i.

Les outils utilisés ont été présentés de maniere argumentée dans le eh@pitze2.1).
3.1.2.2 Caractérisation microstructurale

- Vérification de la qualité de densification des alliages erpEmtaux au Microscope
Optique,

- Estimation de la taille de grain : réalisation de clichés &BNmicroscope Zeiss Le01430
et Gemini),

- Estimation de la taille et de la forme des précipjt&econdaires et tertiaires : réalisation de
clichés en MET (Philips EM430T),

- Evolution de la microstructure apres chaque étape du traitementidbhe (y compris
vieillissement) : clichés MEB et MET.

On trouvera en Annexe Al la méthode utilisée pour déterminer la taille de geataie des
précipitésy'.
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3.1.2.3 Caractérisation mécanique

Les spécifications concernant le futur « N19 » sont regroupéesedballéau 11 Elles sont
mises en regard des propriétés mécaniques en traction, #udtgsuration issues de la
bibliographie pour le N18 traité subsolvus (grain fin) et les @laly18 et René88 traités
supersolvus (gros grainles spécifications sont ainsi déclinées pour I' « alliage N4€lon
gue I'on souhaite un alliage grain fin (alliage N19 HR, Haute dRasie) ou un alliage gros
grain (alliage N19 HT, Haute Température).

L’étude menée au CDM porte sur un nombre limité de nouvelles compositaasur deux
traitements thermiques (subsolvus et supersolvus) tandis que I'étnde EEONERA porte
sur un plus grand nombre de compositions — afin d’étudier plus finemertieledes
substitutions d’éléments d’alliage — mais sur un seul traitement thermiquel{sishs

Pour quantifier, nous disposons de deux barreaux filés par compositionrexgaie soit 10
éprouvettes de déformation. Le CDM a décidé d’étudier l'influencalalex traitements
thermiques différents soit 5 éprouvettes disponibles par traitehmemitjue. Ainsi, 3 essais
de traction, 2 essais de fluage pour chacun des deux traiterhentsiques étudiés ne
permettent pas de doubler les essais ni d’avoir un panel d'eesaédffé. Il s’est donc agi
d’apporter un grand soin a la préparation des essais, aucun échemnesgeproduire et
garder en téte que la comparaison des résultats des diffenerateces reste toute relative et
gue le choix ne peut se faire gu'apres comparaison de I'ensdedleitéres retenus dans le
cahier des charges.

L'objectif des essais mécaniques est comparatif. |l stigithoisir une composition. Pour ce
faire, des essais mécaniques « basiques » sont réalisésessudifférentes nuances
expérimentales. C’est sur cette base, complétée paalastéristiques physiques, que la ou
les compositions les plus performantes seront choisies.

Le programme initial de caractérisation mécanique devaitrgeuisiquement sur les nuances
traitées subsolvus en comparaison avec le N18, traité industeeliesubsolvus. I
comprenait des essais de traction (20°C et 650°C, I°&10 des essais de fluage & 650°C
sous 750 MPa, des essais de fatigue a 650°C, 0,5¢H0, £0,9 triangle ou sinus, des essais
de propagation de fissures a 650°C, cycle 10-300-10¢)n, 2001].

Toutefois, étant donné le faible nombre d'éprouvettes et la diffiaudtéalyser les résultats
sur poudres issues d'électrode tournante, SNECMA en accord BNv@CONERA décide
de supprimer les essais de fatigue alorslgsespécifications industrielles en fatigue étaient
les plus ambitieuses. Il est noté que I'étude ne comprend aucurdedstigue et que le
risque de choisir une nouvelle composition sans données de fatigualesbéot assumé par
Snecma. Les conditions de caractérisation en traction et fluagété@rdarrétées en 2000
[Snecma, 2000].
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N18 SUB
88[15]22? Nl[%ssgliER SPECIF N1 INDUS [7] | SPECIF N1
v o HT sauf HR
precision precision DI’éCiSiOI’]
TRACTION
20C RO,2(MPa 1151] 1075 970 1090 1020
Rm (MPa 1558 1485 1480) 1633 1530
EP (MPa 407 410 543
A% 21
650C RO,2 1034 940 925 1045 975
Rm 1510 1278 1350) 1351 1400
476 338
20
700C
FLUAGE
550 MPa t0,2 (h)
tr (h)
650 MPa t0,2 (h)
tr (h)
700 MPa 10,2 (h)
700C
tr (h)
800 MPa t0,2 (h)
tr (h)
900 MPa 10,2 (h)
tr (h)
FISSURATION
sinus 2Hz
AK=22 5E-07
650, L\:I;)aé\;g m/cycle (AK=25)
R=0,05 {10.300-10's 2,5E-06
AK=35 (1,5-90-1,5
MPaVvm m/cycle e

[1] [Krueger, 1990], [2] [Krueger, 1992], [3] [Guédou, 1992], [4] [Ducrocq, 1988], [5]
[Lautridou, 1994], [6] [Sansoz, 2000], [7] [Données Snecma].

Tableau 11: Spécifications pour le nouveau superalliage dit "N19", ntatiens "Haute
Température" et "Haute Résistance" [Snecma, 2004].

"7



Les essais de traction doivent permettre de pouvoir comparénits|d’élasticité () des
alliages expérimentaux et les Rm quand cela est possiblé bileesévidemment difficile de
conclure de maniére comparative sur les allongements a ruptfaé de I’hétérogénéité des
microstructures inhérentes au mode d’élaboration, comme cela sexbppe& dans le
paragraphe 3.3. Les essais sont réalisés a 20, 650 et 700°C & §17 10

Les conditions initiales de sollicitation en fluage ont été méekfi En effet, les conditions de
650°C/750 MPa avaient été choisies pour permettre une comparaison desatdéhs
plastiques atteintes au bout de 400h d’essai. Or, les essaggéaion ces parametres par
'ONERA sur certaines nuances expérimentales ont fait apparmdés déformations trop
faibles pour pouvoir discriminer les compositions. Il a donc été déaddiévdr la température
de 50°C et de baisser la contrainte de 200 MPa. Les conditions dessdonc : 700°C/550
MPa. Toutefois, les déformations observées étant encore trop faiblesnment sur un
alliage CDM, les conditions ont été de nouveau modifiées pour la secorste gehéiétude
pour laguelle les essais de fluage ont été réalisés a 700°C sous 650 MPa.

Les essais de propagation de fissure ont été menés sur oegefies de type KBR. Snecma
assure le traitement thermique des ébauches cylindriques, djasiles éprouvettes et réalise
les essais. Deux types d'essais étaient initialement prévus a 650°Gaidicygde sinus" sans
temps de maintien, a une fréquence de 0,5 Hz et un essai "tl&p806-10" avec un temps
de maintien de 300s. Du fait des retards d'approvisionnement, deslidiffia effectuer les
traitements thermiques et l'usinage d'éprouvettes entaillées uthamelai tres court, les
conditions ont été modifiées et un essai double a été réalisbamume des éprouvettes : a

650°C, l'essai commence par le "cycle sinus” puis, une fois la deiRaris % =CAK™)

atteinte, on poursuit par l'essai "trapeze 10-300-10" avec R=0.

Les schémas des éprouvettes utilisées pour les essaistiba tifitage et fissuration figurent
en Annexe A2.

3.2 Elaboration : des poudres jusqu'aux éprouvettes

21 compositionexpérimentales ainsi que deux compositions de référence, celd$8dat
du René 88, ont servi de base a I'élaboration des alliagesmegptaux et des alliages de
référence, le N18 et le René 88. Dans la suite du propos, ces degrsatie référence,
élaborés selon la méme voie que les alliages expérimentaux seront afj8elet &t 88-ET.

A ce stade de développement, la voie industrielle (par Atomis#rgon, AA) n'est pas
retenue pour des raisons économiques. Les 23 alliages ont donc étésékidananiere
identique a 'ONERA.

78



3.2.1 Elaboration des poudres

La mise au point de nuances expérimentales d'alliages MdP t&tessisation du procedée
de pulvérisation par électrode tournante ("E.T."). Le procédé ineludii pulvérisation en
tour "A.A." ("Atomisation Argon") est en effet trop lourd pour étre mis enresa ce stade de
I'étude.

L'ONERA réalise des coulées VIM (Vaccum Induction Meltingpaatir des constituants
chimiques purs ou preé-alliés (cf. Annexe A3). L'analyse chimiquéadeomposition de
chaque coulée est effectuée par spectrométrie d'absorption ICRAdiRtively Coupled

Plasma Atomic Emission Spectroscopy). Pour I'ensemble des nu&izks ONERA), la

composition mesurée est proche de la composition nominale.

Deux lingots par nuance sont ensuite usinés sous forme de 2 électdagtées au systeme
depulvérisation par électrode tournante(cf. Annexe A3).

On obtient alors deux lots de poudres d'une masse totale de 1,2 kgtggygématiguement
meélangés pour compenser les différences éventuelles de compesitie les lingots d'une
méme nuance. Les poudres tamisées ont une granulométrie de 75moyasme(tamisage
entre 63 et 200 um). Les grains de poudre obtenus sont a peu pres sphériques.

Une caractérisation en ATD (Analyse Thermique Différelatjedst ensuite effectuée par le
CDM pour déterminer la température de solvus gest l'intervalle de solidification de
l'alliage (solidus et liquidus). L'estimation de la températuresaleus de la phasg est
déterminante pour la réalisation des barres filées et du traitementghermi

3.2.2 Densification des poudres

L'objectif initial de SNECMA Moteurs était d'obtenir une midrosture grain fin, comme
celle du N18. La densification devait donc se faire a une tempéramigreure a la
température de solvus de maniére a maintenir la distributiopréegpitésy primaires qui
ancrent les joints de grains et contrdlent ainsi le grossissedesngrains. La premiére
difficulté a été le choix du mode de densification : compaction wale@vant le filage ou
filage seul. La deuxiéme difficulté rencontrée était la dédinitle la température de solvus.
En effet, du fait de I'hétérogénéité de la composition chimique des poldiD effectuée
sur les poudres ne permet pas d'obtenir une valeur préciseatep@rature de solvus mais
plutét une fourchette de températures (cf. 5.2.1). La températurevtis silisée est donc
une estimation faite a partir des résultats obtenus en ATDsatiffiérents calculs permettant
de I'évaluer.

Plusieurs réunions SNECMA/ONERA/CdM et de nombreux essais onéé&ssaires avant
de statuer sur le mode et la température de densificatisnpolelres sont mises sous gaine
d'acier et filéesa T=T4uwus25°C (filage subsolvus).Tous les filages sont effectués par
'ONERA. [Thomas, 2001b ; Snecma 2001]
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Des difficultés de plusieurspes (déménagement des installations d'ération de 'ONERA
pannes sur le disposide pulvérisation - Electrode Tournante ainsi cue sur la presse |
filage,...) ont engendré un iard important de livraison des barres file

Deux diameétres de barre s(réalisés en fonction du type d'éprouvettalu : des barres dite
"petit diamétre" (d=10mmiFigure 74 pour la réalisation des essaie traction, fluage ¢
relaxation de contrainte, eles barres dites "gros diameétre" (=131 pour les essais de
fissuration.

Entre la mise au point delarametres de densificati{Thomas, 200- et I'obtention des
barres correspondant a tous alliages expérimentaux, plus de 60 fils ont été réalisés [
'ONERA.

T P S W ST S -
e e T,

Figure 74: Alliage expérimeral AD5 (filage 2785) sous forme de barreetit diametre" apre:
densification des poudres partrusion et dégaina.

La qualité de la densificatn des alliages expérimentaux est vérifiér prélevement'un
échantillon au centre de la rre filée. Cet échantillon est ensuite poli eaqué. On vérifie s'i
n'y a aucun défaut de fge (trous, brllures) a la fois dans l€irections axiale €
longitudinale de la barrg={gure 75). Les barres filées des trois alliacont été contrélées
aucun défaut majeur n'a étenstatéFigure 79.

=

b/ coupe longiidinale

a/ coupe axiale
Figure 75: Micrographies otiques de l'alliage AD5 post filage subsol
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AD7

Figure 76 : Micrographies optiques des
microstructures post-filage de I'alliage de
référence  88-ET et des alliages
expérimentaux MP1, AD5, AD7 et ADS.

AD8

De 3 & 6 ébauches cylindriques peuvent étre prélevées dans ungpeétirdiamétre” apres
écroltage au tour et découpage. Le nombre d'ébauches potentiellefarietion de I'état
de la barre filée et des dimensions des éprouvettes d'esga@ianiques. Les extrémités
doivent étre évitées dans le prélevement des ébauches, notamteerdrcespondant a la fin
de filage, du fait de la présence d'acier sous forme de "doigntle p@nétrant au cceeur de la
barre filée. Le matériau étant rare, il est arrivé que naklsypons une ébauche trop prés de
ce doigt de gant. Le résultat de I'essai de fluage correspondéigaetque peu décevant
(Figure 77 ... Pour économiser de la matiére, les observations microstrestutel I'état
initial sont effectuées dans les parties non usinables etdasale vieillissement sur les tétes
d'éprouvettes de traction testées a 20°C.
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Figure 77 : Essai de fluage sous 700 MPa a 700°C de l'alliage AD8 SUB. Ruymtécoce en téte
d’éprouvette due a la présence d’'acier de la gaine dans I'éprouvette.

En résumé, I'élaboration, pour chaque alliage, se déroule comme suit :

- Coulée d'un lingot de 3,2kg environ par fusion et mélange par induction sous vide
(VIM) des éléments purs constitutifs de l'alliage,

- Controle de la composition chimique des lingots par spectrométrie sdiémi
atomique et dosage du carbone et du soufre par fusion oxydante ebrapat
infrarouge,

- Pulvérisation centrifuge a I'arc des lingots (pulvérisatioréfetrode tournante (ET),
vitesse de rotation de 14250 tr/min),

- Dosage de la teneur en oxygéne des poudres,

- Tamisage des poudres entre 63 et 20JQatin, 2001],

- Mise en container en acier inoxydable XC10,

- Densification par extrusion (ou filage) sous presse, avec un rappideggede 8, une
vitesse d'avancée du poincon de 0,023m/s, & une température définie den25°C
dessous de la température de solvus,

- Dégainage chimique de I'acier entourant les barres filées.
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3.3 Validation de I'étude expérimentale

Afin de valider les propriétés obtenues sur les nouveaux alliages,comparaison est
effectuée entre celles des alliages de référence émledrtraités thermiquement suivant un
protocole industriel (alliages 88-AA et N18 qu’on notera dorénavantM)8et les alliages
de méme composition mais élaborés et traités de maniere iderdigxiealliages
expérimentaux (alliages 88-ET et N18-ET). Les deux procédésésmnhés dans [Eableau
14.

Aprés une présentation des caractéristiques de chacun des deyes alkaréférence, nous
comparons d’abord les microstructures obtenues apres élaborationppess tiaitement
thermique complet. Nous établissons ensuite des criteres déévales essais mécaniques
concernant les essais de traction et les essais de fldagei&$ sur les alliages élaborés par
Electrode Tournante d’'une part et par Atomisation Argon d’autre part.

3.3.1 Les alliages de référence de I'étude

3.3.1.1 Le N18

Le N18 a été développé dans le cadre d’'une étude coopérative assoplans.A, le Centre
des Matériaux de I'Ecole des Mines de Paris, TONERA et SME entre 1980 et 1985. La
composition du N18 a été retenue pour la fabrication des disques durnvf8. Ses
caractéristiques mécaniques jusqu'a 650°C sont excellentesvitéss®e de propagation de
fissures en fatigue a 650°C se situe clairement au-dessousudesisesécurite. Cependant,
sa teneur importante en Cr et Mo rend problématique sa staliitg) aerme vis-a-vis de la
formation de phases topologiquement compactes (TCP, topologicallypeloked phases)
[Wlodek, 1992]. Par ailleurs, sa fraction volumique gk tres élevée ~55 %) porte sa
température de solvus vers 121§@uédou, 1992] réduisant la fenétre de remise en solution
a moins de 30°C (Ts=1190°C), ce qui rend difficile le grossissemengrai@ par
recristallisation dans le domaine monophase.

La procédure d’élaboration peut se décomposer en 3 étapes sucdeasivieou, 1994] :

1- élaboration : obtention de poudres par atomisation par argon (MdP). Desiondude
céramique peuvent étre entrainées pendant cette étape. Pourla@jigsence de ces
inclusions, deux tamisages fins (<75 um) sont réalisés apremibation et permettent
d'atteindre un faible taux de I'ordre de 20 inclusions par kilograf@uwédou, 1992],

2- consolidation: densification par filage isotherme a 1120°C,

3- mise en formedes ébauches de disques : forgeage isotherme a 1120°C.

Le traitement thermique standard industriel du N18 consiste en umeer&n solution
subsolvus (Ts-25°C) suivie d'un refroidissement contrélé jusqu'a I'ambiarde deux
traitements de revenus :

- Remise en solution partielle : 1165°C/ 4h

- Refroidissement a 100°C/min
- Revenus : 700°C/24h puis 800°C/4h
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La taille de grain résultante est de l'ordre de 5 duil Selon les auteurs, la fraction
volumigue de phasg varie entre 55 et 61%. D'apr@dodek et al. [1992] elle se répartit de
la fagcon suivante entre les trois types de précipités :

-y primaires {1) Fv=17 %,

- Y secondairesy(i) Fv= 34 %,

- Y tertiaires {/n) Fv= 10 %.

Ces mémes auteur®Vjodek, 1992] ont analysé la composition relative de chacune des
phases et de la matrice et déterminé la taille moyennbatpie population de précipités de
phasey. Leurs résultats sont présentés daraldeau 12

- Y primaires: de 1 a5 um selon les auteurs,

- Yy secondaires : de 200 a 500 nm,

- Y tertiaires : de 10 a 50 nm.

Taille (um) Ni Co Cr Mo Al Ti Hf

matrice ¥ - 39.3 248 253 6.7 31 0.6 0.0
¥ primaire 43+£18 64.2 9.0 29 1.3 131 2.1 0.4
¥ secondaire | 0.21 £0.08 3.0 7.6 24 1.4 144 87 0.z
v tectimre | 0.02 £0.01 633 6.9 45 2.6 141 6.6 0.1

Tableau 12 : Composition chimique en % atomique de la matrice eprédespités
durcissants (d’aprés Wlodek et al. [1992]).

Les données concernant la taille des précipjt@bfferent selon les auteurslosser et al.
[1993] distinguent des précipitég: de 300 nm. PouChassaigne [1997] les plus gros
précipités yin mesurent a peine plus de 150 nm dans la microstructure de coeur. La
microstructure de coeur testée @ansoz [200Q] possede des précipités legerement
supérieurs a 5 um et la taille des précipyteésst approximativement de 300 nm a 350 nm.
Ces résultats soulignent la difficulté, pour l'industriel, de pvéseine bonne reproductibilité

de la microstructure dans chaque piéce.

Pour permettre une amélioration de la tenue en fluage et en piopadmfissure en fatigue
fluage, notamment en périphérie de disgueytridou [1994] s’intéresse des le début des
années 90 a un traitement thermique supersolvus « gros grain » :

- Remise en solution totale : 1200°C/ 2h,
- Refroidissement 80°C/min,
- Revenus : 700°C/24h puis 800°C/4h.

La taille de grain résultante varie de 50 [8ansoz, 2000fh 60 pm[Lautridou, 1994]. Les
précipités secondaires, dont la taille dépend majoritairemelat esse de refroidissement,
ont une taille de I'ordre de 250 nm, ce qui est cohérent avecdeed0 nm obtenue apres
une vitesse de 100°C/min dans le cadre du traitement subsolvus.

Les deux traitements thermiques sont schématisés Biguee 78
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Figure 78: Traitement industriel standard subsolvus

(grains fins) et traitement supersolvus (gros grains) du
N18 [Sansoz, 2000].

3.3.1.2 Le René 88

Le René 88 DT a été développé par Krueger pour General Elg¢tueger, 1990], lors
d'une recherche programmée sur quatre ans. Les objectifdelétoele étaient de réduire de
50% la vitesse de propagation de fissures en fatigue oligocyclitue¢ltbrer la tenue en
fluage a 750°C et d'augmenter la contrainte a rupture par rappdiemré 95 avec une
réduction maximale de 10% de la limite d'élasticité. Vingstrouances expérimentales
avaient été étudiées. L'étude a été menée en plusieurs étapghase expérimentale
concluait qu'un traitement supersolvus et une fraction faible a rmeyede y étaient
nécessaires pour atteindre les objectifs visés i.e. les nredlg@erformances en propagation
de fissure ainsi qu'une meilleure résistance a la fissurktrende la trempe. Des alliages
contenant une fraction plus importante yeuraient une meilleure tenue en fluage et en
traction ainsi qu'une meilleure résistance a la propagatiofissiere mais seraient plus
sensibles a la fissuration lors de la trempe. Les critdgrminants pour les inventeurs du

René 88 DT ont donc été la résistance a la fissuration loestckripe ainsi que la densité de
I'alliage (environ 8,3).

Le René 88 se caractérise par une bonne résistance @ue faligocyclique a 650°C qui est
attribuée a une taille de grain relativement grande (15 a 3@uan)ine fraction massique de

la phasey faible a moyenne (42,5% en mas3a/ddek, 1992 ; Huron, 2000] Cette fraction
massique modérée de la phasest considérée comme déterminante dans la résistance a la
fissuration lors de la trempe. La microstructure de ceagaliest stable au regard de la
précipitation des phases TCP. La phasgest pas observée et la phase | précipite pour des

conditions de vieillissement séveres : Wlodek la met en évidenes aprvieillissement de
6300 heures mené a 760°C sous une contrainte de 276 MPa.

Des changements sensibles sont a noter entre les compositions dibRxré René 88. Le
taux de niobium a ainsi été diminué car il semble que la submtitdtaluminium par le

niobium au-dela d'une certaine valeur augmente la sensibiéitéssliration lors de la trempe
[Krueger, 19924 et la teneur en cobalt a été réévaluée a la hausse pour dimette
sensibilité.
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Les seules données mécaniques concernant le René 88 proviennent du poséepdér ce

matériau Tableaul3). De ce fait, le CDM et la Snecma ont décidé de mener wue é
microstructurale et mécanique sur deux galets numérotés 144 et @B5nwHtériau

représentatif du René 88 industriel utilisé par GE. Afin dedéngdjuer, il est dénommeé 88-
AA.

Les poudres utilisées ont été pulvérisées en tour ("atomisatimm”). Le tamisage a été
effectué pour obtenir une granulométrie moyenne de 53 um. Le #ia¢e forgeage, ce
dernier & une vitesse constante de 2.4 ont été réalisés a une température subsolvus de
1050°C apres un maintien de 40 min a 106[P@hnelle, 2002] par Snecma.

Suite a l'optimisation des parameétres de compactage g, film gamme appliquée a la barre
165 est trés proche de la gamme industrielle, et donc senséepiésentative de I'état de
l'alliage élaboré dans les conditions industrielles standards. La siééilerdie avec la gamme
optimale porte sur la vitesse de filage. La comparaison micragtale de cette barre avec la
gamme optimale a été réalisée et permet de conclure auivalénce de matériau. La barre
144 a présenté une fissuration lors de son filage, l'origine de festtiration remontant au
compactage du containeur.

La chute de barre 165 a donc été considérée comme représentatiaiage René 88
industriel pour notre étud@onnelle, 2002].

Les compositions du N18 et du René 88 sont rappelées dbaisléau 13

Ni Cr Co Mo |W |Al |Ti Nb |Hf | C B Zr

% % % % [|[% |% |[% |% | % | ppm | ppm|ppm
N18-AA | 54,47|12,39| 14,92| 3,79| 0 9,03|/ 5,09| 0 0,14| 700 | 780| 180
(% at.)
N18-ET | 54,89| 12,02| 14,84| 3,78| 0 9,06| 5,09| 0 0,14| 700 | 800| 300
(% at.)
René88 | 55,88|17,89| 12,83| 2,42| 1,27 | 4,53| 4,49| 0,44| 0 1500| 800 | 200
(% at.)
88-AA | 55,6 | 18,12 13,03| 2,43|1,27|4,31|4,49/0,44|0 1900| 900 | 300
(% at.)
88-ET 55,8 | 17,85|12,5 | 2,42/ 1,26|4,79|4,61|0,44| 0 2100| 900 | 300
(% at.)

Tableau 13 : Compositions atomiques des alliages N18-AA [Ducrocq, 1882k 88 [Krueger,
1990], de l'alliage 88-AA [Données Snecma], des alliages de référenceuttelML8-ET et 88-ET.
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3.3.2 Caractérisation microstructurale

3.3.2.1 Microstructure initiale

Les deux principales différences dans I'élaboration sont d’'unel@artpde d’obtention des
poudres (Atomisation Argon vs Electrode Tournante), d’autre part le ddensification,
un seul filage étant réalisé dans le cas de I'étude. Lessétip chacun des deux procédeés
d’élaboration sont listées dansTableau 14

Procédeé « Atomisation Argon » Procédé « Electrode Tournante »
- Meélange et fusion par induction sous
vide (VIM) des éléments purs ou pré- - Mélange et fusion par induction sous
alliés, obtention de lingots, vide (VIM) des éléments purs ou pré-
- Pulvérisation des lingots par alliés, obtention de lingots,
atomisation argon, - Pulvérisation des lingots par électrode
- Tamisage des poudres < 53 um, tournante,
- Mise en container (acier inox), - Tamisage des poudres entre 63 et P00
- Compaction isostatique a chaud, pum,
- Filage, - Mise en container (acier XC10),
- Forgeage isotherme. - Filage.

Tableau 14 : Procédés d'élaboration étudiés.

L’atomisation argon (AA) consiste a faire éclater par un¢egaz haute pression le mélange
pre-allié en fusion. Les gouttelettes formées sont refroidéssrapidement et récupérées en
bas de la tour d'atomisation. A contrario, dans le cadre de la qaehdie I'électrode
tournante, le mélange métallique pré-allié n’est fondu que loealgeran pointe de I'électrode
et les gouttelettes de liquide sont éjectées par force cgyrifLes lingots ayant une
composition chimique hétérogéne, les poudres obtenues par élecnodante seront de
composition plus hétérogene que celles obtenues par atomisation argon.

Les micrographies de l'alliage 88-AA et de l'alliage 88-ET apkkaboration Kigure 79 et
Figure 80 permettent de visualiser les conséquences de I'hétérogénéméngesition sur la
microstructure.

Dans le cas dealliage 88-AA, nous observons en effet une microstructure assez homogene
tant en taille de grain qu’en répartition des précipités primalecla phasg. En revanche,

nous pouvons distinguer une microstructure beaucoup moins homogene dansdi cas
l'alliage 88-ET qui présente deux grands types de zones différdatpsemiere caractérisée

par une petite taille de grain et une forte fraction de précipités pesyailautre caractérisée

par une plus grande taille de grain et une plus faible fractigh de
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L'observation de la microgphe MEB obtenue a plus fort grasdemet (Figure 813 ainsi
que celle obtenus en MET : I'alliage 8¢-AA (Figure 81 permettent diréveéler

- une distribution hétégeéne mais restreinte en gamme de la taiz grain de la matric
y(de 0,5 uma5 um),

- la présence de petitgécipités intragranulaires (précipitation lourefroidissement),
- une forte fraction vlumique de gros e 0,1 a 1,5 pumprécpitésy (primaires)
intergranulaires réswant d'une température de forgeage infériia la température (

solvus,

- la présence de carbts souvent accolés aux grainsy intergranuaires.

= 10EX EMT=1000KY WD= Tmm

Figure 79: Micrographie MEB (électrons Figure 80: Micrographie MEB (électron:
rétrodiffusés) de #lliage 88AA forgé. rétrodiffusés) de dlliage 88ET filé.

Figure 81 : Micrographies dedlliage 8¢-AA "brut de forgeage" :
a/ en microscopie électroniqut balayage (électrons rétrodiffus et contraste iverse),

b/ en microscopie électroniqun transmissiorchamp sombreg=3 00,
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a b

Figure 82: Micrographies enmicroscopie électronique a balayage (élect rétrodiffusés) d'ur
coupe axiale (a) et d’'une couflongitudinale (b) dealliage 88-ETapreés filagesubsolvu

Les microstructtes obsertes aplus fort grandissement sufalliage 8&ET apres
densification par filage sonthomogenes dans les directions axiales agitudinales Figure

82). La microstructure metlairement en évidence la direction de fi: (Figure 82h. Les

anciens grains de poudre, €s dans la direction du filage, sont limitear des chapelets

précipitésy’. On note aussi présence d'alignementsy plus ou moinsperpendulaires au
sens du filage : ¢l provienneit sans doute de la «cture dedritique des oudresLes anciens
joints de poudre semblent &z largement "décorés" par des amay ou de trés petits grai

dey entourés par une quani importante dy' sur une largeur d'environ um.

by

On distingue dans une portion a peu pr égale, deux types deones, chaque zoi
correspondant a une anciet particule de poudrFigure 83 :

- un premier type dezone (zone supersolvus) caractériséerar de gros grair
équiaxes dg (entre Zz et 2( um) et trés peu de précipitggprimaires intergranulaire
ou de plaquettes de asen,

- un second type de ae (< zone subsolvus) caractérisée par deetits grains (0,5 a
pm), une fortdraction de gros précipitéy’ primaires (100 a 600 m)
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Ancien joint de poudrg

\

Zone « supersolvus »

/ Gros grain

Zones de peau

Zone « subsolvus

Petits grains, forte fractioy

»

Figure 83 : Schématisation de la microstructure hétérogénéatiade
88-ET apres filage.

A la périphérie des zones subsolvus, on observe une zone de transitionaitede peau »

de 5 a 15 um d’épaisseur, pauvreygorimaires et composée de grains de taille intermédiaire
(10 pm environ).

On observe également une forte concentration de précipittsde carbures aux anciens
joints des grains de poudre. Il apparait également un second niveawd@éeéite, celle de la
taille de grain, au sein de chacune des zones. Les caraqiésstie chacune des deux zones
sont rappelées dansTableau 15

Zone « supersolvus »

Zone « subsolvus »

Taille de grain

Précipitég primaires

Taille de grain

Précipitég primaires

Min

2um

Max

15 um

Trés faible fraction

Min Max

0,5um |3 um

Forte fraction

100 a 500 nm

Tableau 15 : Caractéristiques de chacune des zones de I'alliage 88-ET.
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y 2nde génération e
el : o

' J- ,‘f,.v_-»f.‘

y tres fins, zoness:
S appauvries
| éléments
géne:

Figure 84: Micrographies en iicroscopie électronique en transmission @lliage 8¢-ET apreés filage
subsolvus. (Champ sombre, 3 0 0,)

En microscopie électroniquen transmission effectuée sur des lameces de l'alliage &
ET apeés filage, on observe présence de trois types de précigy' :

- de grosy primaires d: 300 a 500 nm, qui présentent une morpjie cubique
- des précipités de seade génération de 50 a 150

- une population de ts petitsy de 20 nm environ "entourants grosy primaires
(Figure 84. Ces zores correspondent & un appauvrissemerélémentsy -genes.
Cette derniere pmulation semble étre postérieure a la précipin desy de seconde
génération.

Le procédé de pulvérisan par électrode tournante provoque : hétérogénéité
composition chimique entres grains de poudi- ce qui ne se produbas avec le procéc
AA, le mélange étant porta I'état liquide avant pulvérisation ; derains de padre de
compositions chimiques direntes donneront naissance a des prés de la phasy de
composition et donc de terérature de solvus différentes. Au cours cage, certains grain
passent aalela de leur temprature intrinséque » de solvus cii induit une croissance
grainy (zones dite supersotus »).

On estime a environ 50°C 5 écarts extrémes de températures de sentre les différente
particules de la poudre initi:. On peut schématiser le phénomeéne deaniére suivan :

Filage a Ts25°C

[

ez . Zones localement
Hétérogénéité chimique Différentes température "supersolvus"
de solvus de la phage

des grains de poudre
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3.3.2.2 Microstructure apres traitement thermique

Nous avons pu observer au paragraphe précédent la microstruclialiadg 88-ET apres
élaboration par Electrode Tournante puis densification par filage.miaostructure
apparaissait fortement hétérogéne mettant en évidence le&dala ohode d’élaboration (AA
vs ET).

Nous nous intéressons ici a la microstructure apres les detexieais thermiques complets
(remise en solution, trempe, revenu) subsolvus et supersolvus dessaBi&agé\ et 88-ET
d’une part et apres le traitement subsolvus des alliages N18-AA et N18-ET gaitre

Le traitement thermique subsolvus découle du traitement indusamelest! appliqué au N18-
AA. Le traitement thermique supersolvus est celui appliqué indlstnieht a I'alliage 88-
AA [Wlodek, 1996]. Les trois étapes de chacun des deux traitements sont préskansds
Tableau 16

L’influence des parametres du traitement thermique sur les @¢r@prainsi que le choix des
traitements thermiques de I'étude sont étudiés dans le chapitre 4.

Remise en solution Refroidissement Revenu
Traitement Totale : 140°C/min 760°C/8h
supersolvus 1150°C/1h (Ts+15°C) - ambiante
Traitementsubsolvu: Partielle : 100°C/min 750°C/24h
1110°C/4h (Ts-25°C - ambiante

Tableau 16 : Parametres des traitements thermiques utilisés dansljgbud I'alliage 88-ET.
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3.3.2.2.1 Traitement thermigue subsolvus

Apres le traitement subsolvus, on note les caractéristiques suivantes :

Alliage 88-AA (Figure 85 et Figure 8):

- une microstructure fortement maclée,

- une taille de grain relativement homogéne méme si des zonegssdgrgins [ > 10 um)
sont observeées localement,

- des précipitey primaires majoritairement intergranulaires,

- des précipitey secondaires de forme sphérique a cuboidaleZ00-150 nm),

- des précipitéy tertiaires sphériques)~40 nm) entre les précipités secondaires.

Alliage 88-ET(Figure 86 et Figure 88

- une microstructure fortement hétérogene :

o les anciens joints de poudre restent bien visibles et définiseentahes a
I'intérieur desquelles on observe des grains de petite taille qihse forte
précipitationy’ primaire intragranulaire,

0 des zones ou les grains ont crd (5 um) et dans lesquels on obsequeesjuel
macles,

des précipitéy’ primaires intergranulaires ET intragranulaires,
des précipitéy’ secondaires de forme sphérique a cuboidalel00-150 nm),
des précipitéy tertiaires sphériquesi~40 nm) entre les précipités secondaires.

On constate donc une plus forte hétérogénéité de microstructigehélle de la taille de
grain et des précipitég primaires sur l'alliage 88-ET par rapport a l'alliage 88-Alka
microstructure a I'échelle des précipitgssecondaires et tertiaires est identique, hormis
autour des précipitég primaires intragranulaires dans I'alliage 88-ET ou l'on coestat
appauvrissement en précipitésertiaires(Figure 89.

Par comparaison avec la microstructure aprées filaggu e 82, on note que le traitement
thermique subsolvus conduit & une amélioration de 'homogénéité de rasmicture de
l'alliage 88-ET mais que les limites de grains de poudresntetetefois bien visibles dans
beaucoup de zones. On distingue encore les deux zones « sub » et « supersoheisiané
différences de tailles de grain notamment sont moins marqua&esickostructure des zones
« supersolvus » de l'alliage 88-ET est comparable a celle diéag&a 88-AA traité
supersolvus.

Par ailleurs, on observe une microstructure homogene de l'allia§eEN traité subsolvus,
tres comparable a celle de l'alliage N18-AAdure 90 a Figure 98

L’hétérogénéité de microstructure est nettement plus marqués, lapraitement subsolvus,
sur l'alliage 88-ET que sur le N18-ET et que sur 'ensemble descesiagxpérimentales
élaborées par électrode tournante et filage (voir par exefigiee 89 la micrographie de
l'alliage expérimental MP1).
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Figure 85: Micrographie MEB (électrons Figure 86: Micrographie MEB (électron
secondaires) de I'alliag88-ET traité subsolvus

Figure 87: Micrographie MET de Figure 88: Micrographie MET de
I'alliage 88-AAtraité subsolvu. I'alliage 88-ET traité subsolvus

Figure 89: Micrographie MEB (électrons
secordaires) de alliage expérimental MPXraité
subsdvus.
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Figure 90: Micrographie VIEB (électron: Figure 91: M
rétrodiffusés) de Il'alliage N18-AA traité rétrodiffusés)
suivant le traitement theique industrie subsolvus.
subsolvus|[Clad, 1996]

*xS0000 S500nm
#9408668 NU 11
S1Z x 512

|
L
4
A

icrographie MEB (électron
de lallige NI18-ET traité

Figure 92: Micrographie MER Figure 93: Micrographie MEB (électron
(électrons rétrodiffusés)de I'alliage rétrodiffusés) de l'allige N18-ET traité
N18-AA traité suivant le traitemen subsolvus[Locq, 2002¢c

thermique industriel  subsolvus.

[Sansoz, 2000
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3.3.2.2.2 Traitement thermiue supersolvt

Apres le traitement thermicp supersolvus, les microstructures des als 8-AA (Figure 94
et Figure 96 et 88-ET Figure 95 et Figure 9Y sont équivalen:set présentent les
caractéristiques suivantes :
- une microstructureomogéne, fortement macl
- une taille de grain retivement petite (15 pm
- des précipité§ secondaires et tertiaires de taille (respectivemL30 nm et 2 nm en
moyenne) et de formridentiques

Dans le cas du N18A supersolvus Figure 99, on observe une ille de grain et d
précipitésy’ secondaires plv importante (50 um et 300 nm respectivnt) [Sansoz, 2000].
Dans le cas du traiteme thermique supersolvus, on constate ic une tres bonr
homogénéisation de la miwstructure de l'alliage &ET, la rendant cmparable a celle ¢
I'alliage 88-AA.

mr————————————— Sk
NU1l2SUPER M ENSHP HAP

Figure 94: Micrographie MEB (électrns Figure 95: Micrographie MEB (électron
rétrodiffusés) de lalliage 88-AA traité rétrodiffusés) de l'alage 88-ET traité
supersolvus. supersolvus.

Figure 96: Micrographie MET de Figure 97: Micrographie MET de
I'alliage 88-AAtraité supersolus l'alliage 88-ET traité supersolvu
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41,0608

18rFm WD15

Figure 98 : Micrographie MEB (électrons
rétrodiffusés) de I'alliageN18-AA traité
supersolvugSansoz, 2000].

Taille de grainl 88-AA 88-ET N18-AA N18-ET

(Hm)

TT SUB 5 6 5a11 5

TT SUPER 15 15 50 a4 60 TT non testé

Tableau 17 : Taille de grain en um des différents alliages derdée pour les deux traitements
thermiques étudiéfWlodek, 1992 ; Lautridou 1994 ; Sansoz 2000]

N18 88 MP1
élaboration| AA ET AA ET Visée Mesurée
(ET)
[C] 700 790 2100 1900 1200 1230

Tableau 18 : Taux de carbone en ppm atomique pour chaque alliage selon son melneratiéh.
Pour MP1, la concentration « visée » est la concentration théoriqueneeatration « mesurée » est
celle obtenue apres ICPAES (Inductively Coupled Plasma Atomic EmissidroSgsmy) sur copeau.
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3.3.2.2.3 Conclusion de la caractérisation microstructurale

Si I'on considere lesoncentrations en carbonedes différents alliages, on observe un taux
éleveé pour l'alliage 88, un taux faible pour le N18 et un taux inteairédpour les alliages
expérimentauxTableau 18.

On constate d’'une part qu’un traitement thermique subsolvus, effguteg une élaboration
par Electrode Tournante, ne suffit pas a homogénéiser la microstructurdiaigel jptésentant
un fort taux de carbone, contrairement au méme traitement thermffpotué aprés une
élaboration par Atomisation Argon. En revanche, les microstructieeslliages présentant
une concentration de carbone faible sont homogénéisées aprés ememaithermique
subsolvus soit apres une élaboration par Atomisation Argon soit petrdele Tournante.
Pour les concentrations intermédiaires, on peut donc prévoir que lastnicture sera plus
homogene aprés élaboration par Atomisation Argon qu’'apres élaboratioklgurode
Tournante. On constate d’autre part que pour un traitement thermigeaesalvus, les
microstructures sont homogénéisées quel que soit le taux lmEnealEn revanche, dans les
cas des alliages a faible concentration en carbone, on observeantaim grossissement de
la taille de grain contrairement aux alliages a tauxadbane fort ou intermédiaire ce qui est
généralement rapporté dans la littérafiens, 1987] :le carbone, qui précipite sous forme
de carbures, joue un role important dans I'ancrage des joints de grain (cf. 2.1.3.1.).

Rappelons que la composition du René 88 a été optimisée pour un traitberemtue
supersolvus, passant notamment par une forte concentration de carbone fByunrgvi
croissance excessive de la taille de grain — et par voie deqoem®& une baisse des
propriétés mécaniques notamment en traction et fatigue.

Si 'on compare les microstructures correspondant aux deux modedatation, apres
traitement thermique, nous constatons que :

- le traitement thermique homogénéise la microstructure apabsration par Electrode
Tournante, de maniere satisfaisante si 'on compare a la mni@tse obtenue apres une
élaboration par Atomisation Argoaxcepté dans le cas du traitement thermique subsolvus
appliqué a l'alliage 88-ET,

- les tailles de grain sont équivalentes,

- les populations d§g’ secondaires et tertiaires sont équivalentes en termeslideetade
forme, quel que soit le traitement thermique appliqué,

- aprés le traitement thermique subsolvus, l'alliage 88-ET compraml g8 précipités
primaires intragranulaires que l'alliage 88-AA.

En conclusion, apres le traitement thermique, les microsictures des alliages de
référence sont comparables entre les deux modes d’élabdaat (AA et ET) excepté pour
I'alliage 88 aprés le traitement subsolvus.
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3.3.3 Caractérisation mécanique
3.3.3.1 Traction

Des essais de traction ont été réalisés dans les ménaiians sur les alliages 88-ET et 88-
AA. Les essais ont été réalisés a 1,7 $0 & 20°C, 650°C et 700°C. Les deux traitements
thermiques ont été testés. Sur les graphes ci-apigsré 99 a Figure 10)Lles courbes des
deux alliages pour chacune des températures sont présentées.

Sur chaque graphe, les résultats pour les deux traitementdgiesnsont présentés. Les
courbes en rouge correspondent au traitement thermique supersolvuR{SIgREourbes en

bleu au traitement thermique subsolvus (SUB). Les courbes en grag correspondent a
l'alliage 88-ET (voie expérimentale). Les courbes en traits gorrespondent a I'alliage 88-
AA (voie industrielle).

Nous nous attachons ici a comparer les résultats obtenus pour legaeud’élaboration et
ce, pour chaque traitement thermique. L'influence du traitemenhitpee sur les propriétés
meécaniques sera étudiée dans le chapitre 4.

On constate tout d'abord I'hnomogénéité des résultats entregéali8-AA issu d'une
pulvérisation par "atomisation argon" (AA) et I'alliage 88-E$uis d'une pulvérisation par
"électrode tournante" (ET).

A 20°C, les courbes correspondant au traitement thermique SUB sonpca§es pour les
alliages AA et ET. Pour le traitement SUPER, on constatedtars le domaine élastique que
dans le domaine plastique, un comportement identique, I'écrouissage éganénient
inférieur et la ductilité légerement supérieure dans le cas de I'afitxfg .

A 650°C et 700°C, on observe un phénomeéne identigue concernant les ali#gesSUB :
les courbes sont superposées jusqu'a environ 5% de déformation, il ngudaeeun
décrochement de la courbe correspondant a l'alliage 88-AA. Ce compottan’est pas
observé dans le cas de l'alliage 88-AA traité supersolvus. Giffiéeence résulte du fait que
les éprouvettes d’essais de l'alliage 88-AA ne proviennent pasétiergalet forgé pour le
traitement subsolvus d’'une part et pour le traitement supersolvusedfzarnt. En effet, les
essais portant sur le traitement subsolvus ont été effectuéDlslushr des éprouvettes
usinées aprés découpage dans le galet issu du forgeage de |d4dagqw a présenté une
fissuration lors de son filage, l'origine de cette fissuratemontant au compactage du
containeur (cf. 3.3.1.2).

Les essais portant sur le traitement supersolvus ont étééséglar Snecma sur des
éprouvettes provenant d’'un autre galet issu de la barre 165, apresatpimdes parametres
de compactage et de filage, ne présentant pas de fissuRdiumelle, 2002].

A 650°C et 700°C, concernant le traitement thermique supersolvus :

- A 700°C, l'allure des courbes est identigue méme si le durcissesielégérement inférieur
pour l'alliage 88-ET,

- A 650°C, on observe une rupture fragile précoce de l'alliage 88tHas parties plastiques
des courbes des deux alliages AA et ET ne se superpose@rppsut supposer un défaut ou
la présence d’'une fissure dans I'éprouvette de I'alliage 88-ET.
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Figure 99: Courbe conventionnelle de Figure 100: Courbe conventionnelle de

Y

traction a 20°C, 1,7 18 s'. (Données traction a 650°C, 1,7 1d s. (Données

extensometre) extensometre)
;| —88-ET SUB
' 250 | -——88-ET SUPER
—88-AA SUB
—388-AA SUPER

Déformation (%)

Figure 101: Courbe conventionnelle de
traction & 700°C, 1,7 1d s’. (Données
extensometre)

Si 'on compare les deux traitements thermiques, on observe qimites b'élasticité a 0,2%

des alliages traités subsolvus sont meilleures que celledlidgesatraités supersolvus et ce
aux trois températures d'essais ; la microstructure "petih"gpaésente logiquement une
meilleure limite d'élasticité que la microstructure "gros grain”

A température ambiante, la résistance maximale degeslia "petit grain" est supérieure a
celle des alliages a "gros grain”. Toutefois, on observe unesiosedes données a haute
température : a 650°C, les valeurs ged@nt identiques pour les deux traitements thermiques
et a 700°C, les valeurs obtenues sur la microstructure "gros g@ih'supérieures a celles
correspondant & une microstructure "petit grain®.
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20T 88-AA SUB| 88-ET SUB| AR (%)[ 88-AA SUPER| 88-ET SUPER|AR (%)
RO,2 1226 1208 15 1110 1093 15
Rm 1627 1618 0,6 1578 1544 2,2
A% 21 18 22 32

650C | 88-AA SUB| 88-ET SUB| AR (%) 88-AA SUPER| 88-ET SUPER|AR (%)
RO,2 1089 1080 0,8 1036 1003 3,2
Rm 1409 1445 2,6 1458 1436 15
A% 27 25 22 14

700C 88-AASUB| 88-ET SUB| AR (%)| 88-AA SUPER| 88-ET SUPER|AR (%)
RO,2 1072 1063 0,8 1013 975 3,8
Rm 1242 1224 1,4 1321 1320 0,1
A% 12 20 35 30

Tableau 19 : Récapitulatif des valeurs des limites d’élasticéé,adntraintes maximales (en MPa) et
des allongements a rupture (en %) pour les alliages 88-AA et 88-ET, chagun des deux
traitements thermiques étudiés.

Afin de comparer de maniere quantitative les résultats obtenudesudeux modes
d’élaboration, on décide de comparer les valeurs des limites &é&aat0,2% (ableau 19.

Il s’agit d’une valeur caractéristique facilement comparablm @lliage a l'autre et tres
reproductible. On décide d'un critéere arbitraire de 5% de différeamtre les deux modes
d’élaboration afin de valider la pertinence des résultats obtemudalliage élaboré par
électrode tournante.

Méme s'il est plus difficile de comparer les valeurs dgscR du fait de la fissuration de trois
éprouvettes, nous procédons au méme type de calcul comparatif en conkeenveme
critere arbitraire de 5%.

Les résultats sont trop dispersés sur I'allongement a ruptureppauoir étre comparés. On
constate une bonne ductilité de maniere générale ce qui semble @Emoreg bonne
densification par la procédure expérimentale.

Les valeurs de i et Ry, de l'alliage 88-AA sont toujours supérieures a celle de digdli 88-

ET, quel que soit le traitement thermique considéré, subsolvus ou supersolvus, excepté pour le
Rm obtenu a 650°C pour un traitement subsolvus ou la valeur est supérieuraliage 188-

ET. Le critere de validité est établi en considérant un deféaieur ou égal a 5%. Les
différences calculées s’échelonnent entre 0,1 et 3,8%.
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3.3.3.2 Fluage

Des essais de fluage ont été menés sur les alliages 88tA88-ET dans les mémes
conditions, soitsous 550 MPa a 700°Capreés chacun des deux traitements thermiques
etudiés (subsolvus et supersolvus).

Initialement, les conditions d’essais de fluage avaient évfietgour permettre de comparer
les déformations plastiques atteintes au bout de 400h. Les essaiented@nc étre
interrompus vers 500h. Ce fut le cas pour I'essai mené sur [&aINAG§-ET (testé uniquement
apres un traitement subsolvus). En revanche, les essais sur les alliageetB83AET ont été
poursuivis au-dela de 400h. En effet, I'essai réalisé, en preaies I'ordre chronologique,
dans les mémes conditions sur une des nuances expérimentales (Mirgitnune
déformation quasi nulle aprés 500h. De ce fait, nous avons décidé de proktrngssai ainsi
gue ceux portant sur les alliages 88-AA et 88-ET jusqu’a rupture, dans la mesure de.possibl

Nous présentons ici les résultats obtenus d’abord apres un traiwrbeolvus puis apres un
traitement supersolvus.

Afin de procéder a une comparaison entre les alliages AA edmis I'allure des courbes
de déformation, nous comparons les durées pour obtenir une déformatiaquelastio,2%
(to2) et la vitesse a cette déformatiorp v Nous comparons également les déformations
plastiques a 400h et les temps a rupture, quand ils sont disponibles.

3.3.3.2.1 Aprés un traitement subsolvus

Les courbes correspondant aux alliages trastédssolvus 88-ET, 88-AA et N18-ET sont
présentées sur kEigure 102 L'essai sur le N18-ET — mené a 'ONERA - a été interrompu a
500h, I'étude prévoyant initialement une comparaison des alliagegnstemps court de
fluage. Sur laFigure 102a la courbe de déformation jusqu’a rupture du N18-AA est
présentée. Un zoom sur les 600 premiéres heures des essais correspamaea 182b

Les courbes correspondant aux alliages 88-ET et 88-AA sont tvékegrjusqu’a 600h. Le
fluage tertiaire est ensuite beaucoup plus long et progressifelaas te I'alliage 88-ET. La
vitesse de déformation a un temps donné est Iégérement supérieurallmys 88-AA en
comparaison de l'alliage 88-ET. Les temps a rupture ne sont phféésents (1235h pour
AA, 1970h pour ET) méme si les performances de l'alliage ET wailteures : temps a
rupture et ductilité supérieures.

Il ne faut pas oublier que l'essai correspondant a l'alliage 88aAAté mené sur une
éprouvette provenant d’'un galet fissuré (cf. 3.3.3.1). D’autre part, nalispwsons que d’un
seul essai par lot de matiére et on ne peut donc pas présager la reprodaetsorigultats.

On constate que les performances des alliages 88, quel que soit lel’glabderation, sont
supérieures a celle de l'alliage N18, alors que la compositiorallage 88 est optimisée,
dans le cas du René 88, pour un traitement supersolvus. A mode d'éabérptivalent
(ET), les vitesses de déformation, pour un temps donné€, sont plus f@éiede cas de
I'alliage 88.
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3.3.3.2.2 Aprés un traitement supersolvus
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Figure 103 : (a) Courbe de déformation plastique en fonction du tempesiwEb en
fluage a 700°C sous 550 MPa pour les alliages 88-AA, 88-ET trsitgsrsolvuset
N18-ET traité subsolvus, (b) Zoom des 600 premieres heures d’'essai.

88-ET SUB 88-AA SUB|[ 88-ET SUPER| 88-AA SUPER N18-ET
10,2 (h) 585 600 150 1200 340
v0,2 (s-1) 1 E-09 5 E-09 <1E-09 1 E-09 3,5 E-09
def 400h (%) 0,125 0,04 0,3 0,05 0,27
tr (h) 1970 1235 > 4900 h 4200

Tableau 20 : Valeurs caractéristiques en fluage des alliages 88 et N&8 mpitements thermiques
subsolvus et supersolvus (le N18 est traité subsolvus).
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Sur laFigure 103correspondant aux résultats en fluage des nuances 88-AA et 88-ETirapres
traitement supersolvus les résultats pour la nuance N18-ET — ainsi que la courbe compléte
en déformation du N18-AA- sont aussi présentés afin de comparerfi@srances en fluage

des deux alliages pris comme référence, le N18 d’'une part,né & d’'autre part. Pour
rappel, le N18-ET et le N18-AA sont traités subsolvus.

On note tout d’abord des vitesses de déformation clairement inférigowe les deux alliages
88, traités supersolvus, par rapport a celle du N183&bléau 2). L'effet de la taille de
grain est ici notable: 5 um pour le N18-ET subsolvus, 15 um poualleges 88
supersolvus.

La courbe correspondant a l'alliage 88-ET présente un décroohgare 1100h. Ceci est di
a la remise en charge effectuée sur I'éprouvette suite a sfondfionnement du four
conduisant a l'interruption de I'essai. Malgré cela, comme pouaititnent subsolvus, les
résultats sont meilleurs pour l'alliage 88-ET que pour l'alliage 88-Aemps a rupture
supérieur, vitesse de déformation inférieure. A contrario, jusqu'a 2700teftemation
plastique de l'alliage 88-AA reste toujours inférieure a ceéel’alliage 88-ET. Le fluage
tertiaire est beaucoup plus long et progressif dans le cas de I'alliage 88-ET.

3.3.3.2.3 Conclusion de la caractérisation mécanique

Les résultats obtenus sur l'alliage 88-ET, tant aprés un nraite subsolvus qu’apres un
traitement supersolvus, démontrent la qualité de la densificaticriguarode tournante ce qui
conduit & des résultats en termes de fluage tout a fait empaséfs, comparativement a
I'alliage 88-AA.

Nous avons vu précédemment que la microstructure de [lalliage 88dsTaitr
particulierement inhomogene apres un traitement subsolvus, contratir@itredliage N18-ET
par exemple, et & tous les autres alliages expérimentau&tagel comme nous le verrons
dans le chapitre 5. Malgré cela, les résultats sont pertinentsont@nt linfluence
prépondérante de la composition et de la qualité de la densificatioless propriétés en
traction et en fluage.

Les résultats obtenus sur les alliages de référence desusleux modes de pulvérisation
traités (AA ou ET) sont proches, notamment en traction ou legdaiiffés, concernant la
limite d’élasticité et la résistance maximale, sont iefés a 5%. En fluage, les résultats
obtenus sur l'alliage 88-AA semblent confirmer la fissurational@tiors de son filage (cf.
3.3.1.2). Si I'on compare le temps a rupture obtenu sur l'alliage 88d€luadu René88-DT

en fluage sous 550 MPa a 700°Talleau 1) on conclue a une bonne concordance des
résultats.

Ainsi, les résultats obtenus sur les alliages expérimentaaéveloppés dans notre étude
(et issus d'une pulvérisation par électrode tournante) poupnt étre directement
comparés aux alliages de référence et une projection dessuétats apres élaboration
industrielle - comprenant une pulvérisation par atomisation argon — serdonc possible.
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Nous avons vu au chapitr¢ que la formulation de nouvelles compons découlait de |
connaissance acquise sur-6le des éléements d’'alliage dans les praés mécaniques d
superalliages. Les outils usés sont des estimations a priori des priétés, estimations
effectuées a partir des comtrations de chacun des éléments d’alliain outre, les critere
de sélection de nouvelles mpositions sont établis en regard de l'ence de tel ou te
elément sur les propriétése lalliage. On a vu awchapitre2 (cf. 21., linfluence des
éléments d’alliage sur la mostructure et les propriétés mécaniqguesamment en tractiol
fluage et propagation de fise

Toutefois, la composition est pas le seul paramétre influant sus propriétés. Il y

egalement le mode d’élaboion, dont nous avons parlé au chapitre 33.2.) afin de valide
le protocole établi pour ce étude. Une densification imparfaite, deéfauts d’élaboratio
(inclusions...) peuvent coniire a des propriétés mécaniques isfaisantes. Il y a aussi

traitement thermique qui ilue de fagcon majeure, p-étre de facorprépondérante a

composition, sur les proprés meécaniques. Le traitement thermique en effet un rol
déterminant sur la taille deain et la répartion des différentes populans de précipitéy'.

Pour rappel, dans les suplliages base nick pour disquestrois popuilations de phasy
coexistent : leur dénominan (primaire, secondaire, tertiaire) provt des trois grande
étapes du traitementeairmique :

- Persistance d'une populin primaire lors la remise en solutipartielle de la phase/
(effectuée a une tempérae inférieure a la température de solvus (phasey, Tg), cette
population est completemt dissoute lors d’'une remise en solutiotale de la phasy
(effectuée a une températ supérieure ag),

- Précipitation d'une populan secondaire intragranulaire lors du refresement

- Précipitation, en générahe«fin » de refroidissement, d'une populal plus fine (tertiaire
intragranulaire et grossissent lors du ou des rever

Le schéma de I&igure 104permet de visualiser les trois types de |pitésy dans le cas
d'un traitement subsolvus.

Tertiary Gamma Prime

Primary Gamma Prime (Gamma Prime Precipitated at Low Temp es 0n
(Gamma Prime not Solutioned Durin; Cooling from the Solution Treatment)
Heat Treatment) ® 5-10 nm After Quenching

1-10 microns 15-50 nm After Ageing

Secondary Gamma Prime
(Gamma Prime Formed at High Temperatures on
Cooling from the Sollgz:l::nﬂeal Treatment) Y—Grains
(Limited in Size by Zener Pinning by Primary
Gamma Prime During Solutioning)
$-22 microns (ASTM 8-12)

Figure 104: Schéma de la structure de 'U720
[Jackson, 199]
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Dans cette étude, le N18 et le René 88 ont été choisis conmiageslte référence. Leurs
traitements thermiques industriels ne sont pas identiques etedtffeotamment par leur
température de remise en solution qui est inférieure a celle du solvus de Ig plaasde cas
du N18 (remise en solution subsolvus), et supérieure dans le cas diB&Réramise en
solution supersolvus). Nous avons pu constater sommairement dans le chdgiird.3)
limpact différent des traitements thermiques sur la miauosiire des alliages et par dela sur
leurs propriétés mécaniques.

Il s’agit tout d’abord dans ce chapitre de mieux comprendre lénflte du traitement
thermique sur la microstructure et les propriétés mécaniques.

Le traitement thermique comprend trois étapes successivesmitgeren solution, la trempe,
le revenu. Il est donc primordial de comprendre l'influence des paemmids a ces trois
étapes : la température et la durée demaise en solution la vitesse deefroidissement, et

la température et la durée devenu sur la microstructure d'une part et sur les propriétés
meécaniques d'autre part.

Industriellement, la remise en solution est soit subsolvus soitsaiyes. La trempe est
réalisée par immersion dans un bain dhuile souvent précédée fihidiggement a l'air
pulsé. En laboratoire, la vitesse de refroidissement est con&fihége s'approcher au mieux
des conditions industrielles. Le revenu est effectué a des tdanmeé&raomprises entre 650 et
850°C. Il peut étre simple ou double.

Il s’agit ensuite de valider les traitements thermiques optira appliquer aux nuances
expérimentales apres élaboration, dans le cadre de cette d#gudéveloppement d’un
nouveau superalliage aux propriétés améliorées en comparaison de celles du N18.

Les traitements thermiques du N18 et du RenéT@8léau 2) nous servent de référence,
comme leurs compositions ont servi de référence pour la formulationnalegelles
compositions.

Remise en solution Refroidissement Revenu
René 88 : Traitement Totale : 140°C/min 760°C/8h
supersolvus 1150°C/1h (Ts+15°C) -> ambiante
N18 : Traitemen Partielle : 100°C/min 700°C/24h +
subsolvus r1170°C/4h (Ts-25°C - ambiante 800°C/4h

Tableau 21 : Traitements thermiques appliqués industriellement au René 88 et au N18.

Les résultats exposeés ici s'appuient d'une part sur ceux préaestk littérature, d'autre part
sur I'étude réalisée au Centre des Matériaux sur I'alB8g®A - un galet forgé d'alliage 88
n‘ayant subi aucun traitement thermique ultérieur a été fourningmn&[Ponnelle, 2002}
de composition identique au René @3ueger, 1990] et sur l'alliage 88-ET, élaboré par
Electrode Tournante comme les alliages expérimentaux.

Dans la suite du propos, nous distinguerons le traitement de |la esmgsdution : l'utilisation
du terme "traitement supersolvus" par exemple indiquera que I'Blesdes trois étapes a été
effectué alors que I'utilisation de "remise en solution supersolmdgjuera que seules les
deux premieres étapes auront éte réalisees.

109



4.1 Influence de la température de remise en solution

Le traitement de remise en solution permet d'homogénéiseaciastnucture dg/, formée au
cours de I'élaboration — de la fin de la solidification jusqu’au réfssement apres forgeage,
présente notamment aux joints de grain sous forme de gros predijeeprécipités sont
partiellement ou totalement dissous en fonction de la tempéraipliguee, supérieure ou
inférieure a leur température de solvus (Ts). On distingue donc dauncsgtypes de remise
en solution :

- Le traitementsubsolvuseffectué en deca de la température de solvus de la phass.
Dans ce cas, seule une fraction de la pagecipitée lors du forgeage est dissoute : il y
a remise en solutionpartielle. La population encore présente, majoritairement
intergranulaire, est dite primaire. Elle se présente sous fdamprécipités massifs de
taille comprise entre 500 nm et 2 um qui ancrent les joints d@ @t empéchent
'augmentation excessive de la taille de grain. On parle dlalisages "grain fin". La
fraction de phas§g remise en solution précipite de facon plus fine et homogenelliors
refroidissement.

- Le traitemensupersolvuseffectué au-dela de la température de solvus de la ghdsg
et en deca de la température de solidus. La différence entegrstempératures est
appelée fenétre de remise en solution. Une fenétre de remssution trop étroite du
fait d'une température de solvus trop élevée ou d'une températaatidies trop basse
rend difficile ce type de remise en solution. Toute la population de gha€cipitée lors
du forgeage est dissoute : il s’agit d’'une remise en solutitale. Les alliages sont
définis comme étant "grain moyen" ou "gros grain”, l'augmenmtade la taille de grain
étant alors fonction de la concentration, de la distribution et adetphologie des autres
particules intergranulaires (carbures, nitrures, oxydgslans, 1994].

4.1.1 Influence sur la taille de grain

La croissance de la taille de grain en fonction de la temysérde remise en solution est liée
a la diminution de la fraction de phageprécipitée aux joints de grain. Ainsi, lors d'un
traitement subsolvus, plus la température de traitement serhepdecla température de
solvus de la phasg, moins la fraction de phaséintergranulaire sera importante et plus la
taille de grain sera grande. Cette évolution concomitante a é&kvébspour plusieurs
superalliages : palackson [1999](Figure 109 sur I'Udimet 720Li forgé et par Lodgocq,
200Q (Figure 106) surle NR3 MdP filé forgé.
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Figure 105 : Evolution conparée de I
fraction volumique des récipités y
primaires et de la taille e grain er
fonction de la températureedremise el

solution de I'U720L[Jackson, 1999. solution du NR3Locg, 2000].

Un traitement de remise elolution de chaque typeété appliqué a I'eage 8¢-AA afin de
caractériser les deux micitructures. Le traitement subsolvus a effectué a T-25°C
(1110°C), le traitement 9ersolvus a Ts+15°C (1150°C). Les es de grain sor
respectivement égales a 55 um en moyen.. (Figure 107). Pour un tritement supersolvt
équivalent, la taille de graidu René 88 indiquée dans la littératureie de 10 a 60 pi

[Wlodek, 1996; Kissinger, 199¢ ; Huron, 2000 ; Krueger, 1992]

Les différences relevées pvent provenir de légeres différences deipositions(cf. 2.1.3
« rble des éléments B, C, HZr ») ou bien de conditions de forgeage drentes

)T<Ts . ~b) T>Ts

Figure 107 :Micrographies NEB del'alliage 88-AA apres un traitement
a) subsolvus (@=5um), b) sersolvus (@=15un
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4.1.1.1 Détermination des températures de solvus de la phgase

L’évolution simultanée de la fraction volumique intergranulaire de pyiastede la taille de
grain sert de base a une méthode de détermination par méfaliegde la température de
solvus de la phasg

- la température de solvus est estimée par I'utilisation deufesnissues de régressions
linéaires effectuées sur des superalliages de compositionteingérature de solvus
connues. Dans cette étude, nous utilisons la formule proposée par Paifiieédafe

Ts= 1005 - 2,5Co - 5,3Cr + 9Mo + 14W + 13,3Al + 26,1Ti + 12,7Nb

ou Ts est exprimée en °C et Co, Cr, Mo, W, Al, Ti, Nb sont les camatiems
atomiques de chacun des éléments dans la composition globale de I'alliage.

- Différents traitements thermiques sont effectués a des tatopgs de part et d'autre
du solvus estimé, la taille de grain est mesurée pour chaque traitement.

- Le point d'inflexion de la courbe d'évolution de la taille de grairfomction de la
température du traitement appliqué constitue la valeur de la t@tmEede solvus de
la phasey.

Dans le cadre de la présente étude, une évolution similait® eoistatée dans le cas de
l'alliage 88-AA. Six échantillons ont été traités pendant 1h sous air aux témnegisuivantes

: 1110°C, 1120°C, 1130°C, 1135°C, 1140°C, 115@FQure 112). L'évolution de la taille de
grain et de la fraction surfacique geprimaires en fonction de la température de remise en
solution est reportée sur Kgure 108 La température de solvus de la phgsgrimaire de
I'alliage 88-AA est évaluée a envirdid35°C
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Figure 109 : Evolution de la taille de grair
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température de remise «solution. D'apreé:
[Gabb, 2003]

fonction de la températui de remise e
solution.

C’est ce que l'on constatejalement si l'alliage ME3 (Ts= 1155°C) ¢t de I'Alloy 10 Ts
comprise entre1180 4t190°C) (Figure 109 [Gabb, 2003],la croissane de grain étant tre
nette une fois la températule solvus atteinte

Toutefois, pour certains alljes, ette croissance de grain peut étre ns nette comme dal
le cas du N18Kigure 11Q ou le SMO43 Figure 111 ; 'observation d¢la dissolution de |
phasey’ primaire reste bien vidlemment le critére principal d’identificen de la températut
de solvus.
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Figure 111: Evolution de la taille de grain e
fonction de la tempérure de remise €
solution pour difféents superalliages. Le
températures de solvusint représentées p
des verticales. [Nazeé, 207

Figure 110: Evolution de la taille de
grain de l'alliage N18 en inction de le
température de remise:n solution
[Lautridou, 1994].
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Figure 112 :Micrographies en Microscopie Electronique & Balayage (¢ons rétrodiffusés
de lalliage 88AA traité thermiqguement sous air pendant uneure a différente
températures. (Le contras des images a été inversé, la ptry apparait ex blanc
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4.1.1.2 Autres parametresifluencant la taille de grait

La croissance de grain Ic de la remise en solution ne dépend: uniquement de
température appliquée. Enfet, le forgeage conditionne également iille de grain. Cett
opéraion est effectuée danle domaine superplastique i.e. pour dessses de déformatic
lentes a des températures éralement inférieures au solvus de la pty. En fonction de ce
deux paramétres, une certa quantité de déformation et donc de dislons va étre produit
et stockée ou non pendaniforgeage, ce qui va avoir un effet direcr la recristallisatiol
durant le traitement de mise en solutio Ainsi, pour des condions différentes d
température et de vitesse ant le forgeage, la réponse du matériau parier pour un mém
traitement de remise en sobn [Blankenship, 1996].

Jain [2000], dans son étie, met en évidence les effets cou de la recristallisatiol
dynamique au cours du forage et de la recristallisation statique aprejeag :

- plus la température de forage de I'Udimet 720 est haute, plus la tae grain est élevée,
température de remise en ition identique, otamment dans le cas d'? remise en solutic
supersolvus, la taille de graétant identique apres le forgeage a cellegine,

- plus la vitesse de forgeaiest lente, plus la taille de grain aprés Imise en solution e
grande.

Lors du traitementthermique supersolvus, on peut alors observans des zones tr
écrouies, une croissance drain anormale. Ce phénoméne a été obssur le René 88 ta
parBlankenship[1996] queHuron [2000].Ce dernier montre qu'il exis une vitesse critiqu
de débrmation, dépendan de la température : elle sera d'autalus élevée que |
température sera haut€apleau2?). Soucail [1995] trouve la méme déendance sur le N1
(Tableau 23 méme si les teipéiatures sont plus hautes, la fraction vnique dey du N18
(55%) étant plus importanteue celle du René 88 (42¢

Temperature Strain Rates for Critical Tem‘(’%ﬁmre %
(degrees C) Grain Growth (/sec) "
954 0.00244-0.01 1100 3.3 x 10
982 0.00288-0.0128 »
1010 0.008-0.04 1120 8 x 10
1038 0.010-0.05
1066 0.0256-0.07 1140 1x10%
Tableau 22 :Domaines de \esse de déformation ¢ Tableau 23 Vitesses de
fonction de la température ur lesquels on obser déformation ctiques en fonction d
une croissance anormale dyrain dans le René 8 la températue pour lesquelles c
[Huron, 2000] observe une oissance anormale ¢

grain dans le 118. [Soucail, 199t

115



L'alliage 88-AA de cette étude a été forgé a 1060°C (Ts- 75°C) uitesse de forgeage de 2
10° s* : on n'observe pas de croissance de grain anormale. Cette obsestatcorde donc
avec les résultats obtenus par Huron sur le René 88.

Pour des conditions de forgeage et un traitement supersolvus identesudgfdrences de
taille de grain peuvent s'expliquer par des teneurs en carbone différén2ek.8cl). En effet,
apres un traitement thermique supersolvus, les seuls précipitggantdaires permettant de
limiter la taille de grain sont les carbures dont la quansitéomction de la teneur en carbone
de l'alliage. AinsiKissinger [1996] trouve sur le René 88 une taille de grain de 22 a 30 um
pour une teneur massique en carbone de 0,043% tandis que \|[d8€i6kla détermine pour

le méme alliage a 60 um pour une teneur en carbone de 0,03% en masse.

L'alliage 88-AA présente une concentration massique en carbone progjtzl dé. La taille
de grain observée est donc en accord avec les résultats de la littérature.

4.1.2 Influence sur les propriétés mécaniques en traction et fluage

Pour comprendre l'influence de la taille de grain sur les préprigtecaniques de
l'alliage, il est intéressant de remplacer la notion déli€'tde grain” par celle de "joint de
grain". Les joints de grain peuvent, soit agir comme des obstaclesiouvement des
dislocations, on observe alors un effircissant, soit au contraire offrir des chemins
préférentiels de déformation, il y a alors un effdbucissant La prépondérance de l'un ou
l'autre de ces deux effets antagonistes va dépendre de ladaampéA faible température,
I'effet durcissant sera majoritaire donc plus la taille de grain séite,plus les joints de grain
seront nombreux plus la résistance sera grande. La loi de Hetl-Bapplique : la limite
d’élasticité (contrainte d’écoulemeaj est inversement proportionnelle a la racine carrée du
diametre moyen des grains.

0=0p +kd

A haute température, les mécanismes de déformation intergrans&ont d'autant plus
favorisés que la « densité » de joints de grain (soit la sudas joints ramenée au volume
correspondant) sera grande. C'est pour cette raison qu'en génémalicrostructure "grain
fin" est recherchée quand on privilégie la résistance atesfopntraintes a basse et moyenne
température notamment en traction et en fatigue (matériaie"mésistance™) alors qu'une
microstructure "gros grain“est essentielle en fluage a haat@érature (matériau "haute
température”).
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4.1.2.1 Traction

Des essais de traction ont été effectués sur l'alliage A8&dité suivant les deux voies
subsolvus et supersolvus. Ces essais ont été réalisés a unedetdsseld s* & 20, 650 et
700°C. Les mémes essais ont été menés dans les mémes conditides éprouvettes de
l'alliage 88-ET. Les valeurs de la limite d'élasticit¢ a 0,2%gure 113 ainsi que la
résistance maximalé&igure 119 pour ces deux alliages sont présentées et comparées a celles
correspondant aux données de la littérature sur le René 88. Les colplemsss
correspondent au traitement thermique subsolvus, les colonnes ajouréesnamnde
traitement thermique supersolvus, en gris foncé pour les donnéeslidgd'&8-AA, et en

gris clair pour lalliage 88-ET. Les colonnes hachurées corresponaaxt données
bibliographiques.

1250

W 88-AA SUB

1200 +
&l 88-AA SUPER

1150 ~
M@ 88-ET SUB

=
[N
o
o

@ 88-ET SUPER

RO,2 (MPa)

1050

1000 +

SH e eSS b H

950 -

20 650 700

température (T)

Figure 113 : Evolution de la limite d'élasticité a 0,2% en tiactde l'alliage 88-AA, de
l'alliage 88-ET traités subsolvus et supersolvus et doéRE8 (supersolvus) en fonction de la
température. [1]=[Ma0,2000], [2]=[Krueger, 1990], [3]=[Krueger, 1992]]4]=[Kissinger,
1996], [5]=[Huron, 1996b]

1650

1600 - B 88-AA SUB

¥ 88-AA SUPER
E88-ET SUB
#88-ET SUPER

1550
1500
1450
1400 -

Rm (MPa)

1350 +
1300 +
1250 +

1200 -

20 650 700
Température (T)

Figure 114 : Evolution de la résistance maximale en traction deskmli88-AA, de I'alliage
88-ET traités subsolvus et supersolvus et du René 88 (superseivdehction de la
température. [1]=[Mao0,2000], [2]=[Krueger, 1990], [3]=[Krueger, 1992 [4]=[Kissinger,
1996], [5]=[Huron, 1996b]
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On constate tout d'abord I'homogénéité des résultats, d'unenpatles données de la
littérature et celles obtenues sur les alliages 88-AA et 88-ETraljgautt entre 'alliage 88-AA
et I'alliage 88-ET (cf. 3.3.).

Les limites d'élasticité a 0,2% des alliages traitésa@ubs sont plus élevées que celles des
alliages traités supersolvus et ce aux trois températuresidesa microstructure "petit
grain" présente une meilleure limite d'élasticité que la microstneitgros grain”.

A température ambiante, la résistance maximale degedlia "petit grain" est supérieure a
celle des alliages a "gros grain". Toutefois, on observe une ionatsices caractéristiques a
haute température : a 650°C, les valeurs de Rm sont identiques pa@ulesraitements
thermiques et a 700°C, les valeurs obtenues sur la microstructwe ggain" sont
supérieures a celles correspondant a une microstructure gp@tit. On observe ainsi une
transition de comportement a 650°C.

Le comportement précédemment décrit ne se retrouve pas de fagbévédente dans le cas
du N18 méme si la tendance semble étre la méme a haute temggiigure 115; en effet a
750°C, la résistance a rupture parait Iégérement supérieure poicrtsstructure « gros
grain ». Toutefois, la taille de grain ne semble pas avaifiutince sur la limite d'élasticité a
0,2% ni sur la résistance a rupture a température ambiante et aJba0fi@ou, 1994].

1600

1500 1 B N18 GF R0,2

EN18 GG R0,2
B N18 GF Rm
EN18 GG Rm

1400 +

1300 +

0,2/Rm (MPa)
-
N
o
o

> 1100 -

R

1000 +

900 A

20 650 750
Température (T)

Figure 115 : Evolution de la limite d'élasticité a 0,2% et dedsistance a rupture en
traction du N18 grain fin (12 um) et gros grain (60 um) en fonafieha température.
D'aprés [Lautridou, 1994]

4.1.2.2 Fluage

4.1.2.2.1 Contrainte/Taille de grain

Des essais de fluage ont été menés a rupture sur les deostmitiures de l'alliage 88-AA.
A 700°C, trois contraintes ont été testées sur les deux microsasict550, 650 et 800 MPa.
Les courbes reliant la déformation plastique au temps des sils ss1t présentées sur la
Figure 116 Pour des contraintes faibles, on observe un temps a rupture fgisasepérieur
avec une microstructure "gros grain" par rapport a la miodsire "grain fin". Plus la
contrainte est élevée, moins la différence de comportemeim@srtante : sous 800 MPa, les
deux courbes de fluage correspondant aux deux microstructures sont superposées.
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Figure 116 : Comparaison des courbes de fluage & 700°C sous 550, 650 et 8GeN#liage
88-AA traité subsolvus (88-AA SUB, marques évidées) et traitésslyps (88-AA SUPER,
marques pleines).
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Figure 117 : Evolution de la vitesse de déformation plastique en fonction de la diédorpiastique
a 700°C sous 550, 650 et 800 MPa de l'alliage 88-AA traité subsolvus (88-BAnsiques
évideées) et traité supersolvus (88-AA SUPER, marques pleines). Repdmgsem

La représentation de I'évolution des vitesses de déformation plagtigdenction de la
déformation plastique correspondant a ces différents essgisd 117 permet de constater
d'une part que plus la contrainte est importante, plus la vitesggamde, d'autre part qu'a
basse contrainte la vitesse de déformation plastique est plus fabls le cas d'une
microstructure "gros grain" alors qu'a forte contrainte, lesssés correspondant aux deux
microstructures sont équivalentes ce qui montre que le mécanisme de fluagsearegt de
dislocations devient prépondérant par rapport au mécanisme de fluagiéspament aux
joints de grain. A 700°C, c'est entre 650 et 800 MPa que le mécamienfiage par
glissement des dislocations devient prépondéfaguce 118.
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fonctionde la contrainte de fluage a 700

Pour les mémes conditis de fluage (700°C/800 MPa) appiées a différente
microstructures du N1&,autridou [1994] observe aussi un temps a rure identique quell
gue soit la taille de graitFigure 119) alors que sous 700 MPa a laime température,

temps a rupture est d’autarlus élevé que la taille de grain est grandwr le N18, a 700°C
c'est donc entre 700 et}00 MPa que le mécanisme cluagedislocation devien

prépondérant.
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Figure 119: Evolution du temps a rupture en fonction la
taille de gniin du N18 pour différentes conditions de fye.

[Lautridou, 1994
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4.1.2.2.2 Mécanismes mis en jeu

A haute température et faible contrainte la déformation plastique se produit aux joints de
grain ce qui réclame une forte participation des phénomeénes dgiatiff, c’est le &duage
diffusionnel ». Dans ce cas la vitesse de déformation minimale de flisigme puissance
négative de la taille de grain :

&= Ad™" avecé, la vitesse de déformation stationnaire,da taille de grain

Plus la taille de grain sera grande, plus la vitesse de d#formdu stade secondaire sera
faible et plus le temps a rupture sera grand si I'on consideréegunécanismes mis en jeu
dans la déformation restent inchangés dans la plage de tempérdiatrainte considérée

(loi de Monkman-Grant £€s.t,=cste).
Deux modeles différents sont fréequemment utilisés pour décrire le fluagsiatiffiel :

- Le modeéele de Nabarro-Herrin@l950) utilisé pour les trés hautes températures
considere que la vitesse de déformation stationnaire est conpeiléa diffusion en
volume a l'intérieur des grains :

£=Bd™
Ce mécanisme n'est rencontré dans les superalliages base quitkdres hautes
températures (> 1000°QYerceron, 2004.

- Le modele de Cobl€1963) utilisé pour les hautes températures considere que la
vitesse de déformation stationnaire est contrblée par la diffusiengianulaire :

£=Cd>®

[Ashby, 1980] [Saint-Antonin, 1995]

Le fluage diffusionnel s'accompagne gliesssement intergranulaire afin d'accommoder la
déformation aux joints de grain. Le mécanisme "diffusionnel" congétéla diffusion aux
joints de grains (modele de Coble) préedomine dans le cas deyeali-AA a 700°C pour des
contraintes inférieures a 650 MPa.

Si_on augmente la_contrainte la déformation plastique est réalisée principalement et plus
rapidement par le mouvement des dislocationspprda diffusion intergranulaire. Dans ce
cas, la vitesse de déformation stationnaire de fluage est indépendalatdaille de grain.
C'est ce que I'on observe a 700°C, pour des contraintes supériés@es®@a dans le cas de
l'alliage 88-AA. C'est le domaine de la "loi-puissance", la séede déformation stationnaire

est proportionnelle & la contrainte appliquéé = Ag"

Frost et Ashby ont proposé, en 198fost, 1982]une « carte » (dite désormais « d’Ashby »),
permettant de visualiser I'ensemble des mécanismes de détmrneat fonction de la
contrainte et de la température, construite pour une taille de doanée d’'un matériau
donné. Les seules cartes réalisées sur des superalliagesieonte superalliage Mar-M200
[Leverant, 197Q réalisées pour plusieurs tailles de grain (10 pm, 100 um, 1(Kignre

120). Pour des conditions de contrainte et de température données, lagismés
prédominants dans la déformation en fluage seront ainsi difféerentsl@oxitailles de grain
différentes d’'un alliage de méme composition. La comparaison dese3 aagique que le
domaine de fluage-dislocation est le moins étendu dans le cas d’une taille de grain de 100 pm
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Figure 120 :Carte des mécanines de déformation du superalliage -M200 [Frost, 1982

En tenant compte des diffints mécanismes de déformation en flualuage aux joints d
grain ou fluage par dislocans), Lasalmonie et Strudel suggeérent Leprésentation de

vitesse de déformation sbnnaire en fonction de la taille de gr (Figure 12). En
s'appuyant sur les résultatotenus sur différents superalliages base | polycristallins, ils
montrent qu'a haute tempéure, il exste une taille de grain optimale pr laquelle la vitess
de déformation stationnairen fluage est minimale. Ils proposent dnir compte du rél
antagoniste du joint de gn, soit comme élément de durcissemeioit comme chemi
privilégié de déformatin poJdr exprimer la vitesse de déformation stinaire en fluage. /
contrainte constante, la tailde grain nécessaire pour obtenir la vitess déformation la plu
faible est d'autant plus gnde que la température appliquée estide. A températul
constante, la taille de grainicessaire pour obtenir la vitesse de défoon la plus basse ¢
d'autant plus petite que ¢antrainte appliquée est ba [Lasalmonie, 198€].
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4.1.2.3 Conclusion : optimisation de la taille de grain

Il apparait clairement que la taille de grain optimale va dépendresd#ititation exercée sur
le superalliage :

- Entraction, une faible taille de grain est préférable pour assurer unesoreillimite
d’élasticité ainsi qu’une résistance a la fatigue oligocyclique satsiiz,

- Enfluage, une grande taille de grain assure une plus faible vitesse dendgor
ainsi qu'un temps a rupture plus élevé dans le cas d'une dadiiciea haute
température sous des contraintes faibles a moyennes. Powntteites supérieures,
les vitesses et les temps a rupture sont identiques quelle gua &ulle de grain.
C'est ce que l'on constate sur l'alliage 88-AA a 700°C pour desichesr supérieures
a 650 MPa.

Les sollicitations thermiques et mécaniques appliquées sur le diageat en fonction du
régime moteur appliqué. Il est donc crucial d'effectuer uneseesm solution adaptée sur le
matériau du disque. La traduction de ces sollicitations en termesomteainte et de
température sera différente d'un point a l'autre du disque. En wgftetres bonne tenue en
fluage ainsi qu'a la propagation de fissure avec temps de maintierdg®uempératures
supérieures a 650°C est requise a la périphérie du disque tandis mpi@eésistance en
traction et en fatigue oligocyclique a des températures ceegpentre 450 et 600°C est
nécessaire au niveau du moyeu. Comme nous l'avons vu, les bonnes prapflégggeesous
des contraintes faibles a moyennes sont associées a une gidedgetgrain, celles en
traction et fatigue pour des températures moyennes a une faelite de grain. Une
microstructure uniforme conduit donc a un compromis de propriétés demdntte jusqu'a
I'extérieur du disque. La microstructure optimale consisterait éangne microstructure a
grains fins au centre doublée d'une microstructure a gros grdmpériphérie. Ce sont les
matériaux « a gradient de propriétés » ou « a gradient de microstruetures

L'obtention de cette microstructure dualedl alloy microstructurgpasse par des traitements
de remise en solution spécifiques. Leur développement commencdw@uddd années 90
[Hyzak, 1988] : la technique proposée consiste a immerger partiellement ifzh@eée du
galet forgé dans un bain porté a une température supérieure dwslblvus du superalliage,
I'ensemble de la piéce est traité en maintenant celle-ci en rdtaigume 122.
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rotation

bain d'immersion

Figure 122 : Procédé d'immersion partielle d'un galet forgans une
solution supersolvis permettant I'obtention d'une microstruc duale.
D'apres [Hyzak, 188

D'autres montages dévelops depui{Mathey, 1994], [Gayda, 2003b]utilisent I'existence
du gradient thermique qui este naturellement entre le cceur et la périe d'\n galet quand
celuici est placé dans ne enceinte portée a haute tempér. En augmental
artificiellement ce gradient, est possible de conserver une températubsolvus au cceur (
galet tout en portant la périgrie a une température supersohFigure 123).
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Figure 12Z: Dispositif de traitement thermique
permettait I'obtention d'une microstructure duale sur
galetforgé. [Gayda, 200

La NASA a développé un age capable de supporter les deux typesiicrostructures et ¢
présenter les propriétés reses pour chacune des deux tailles de gil s'agit d'un alliag
hybride entre l'alliage Renl04 (ME3) a bas solvus, développé ointement par Gener
Electric, Pratt & Wittney € la NASA [Gayda, 2003a] pour améliorr la forgeabilité e
augmentant la fenétre de rise en solution et I'alliage 10, riche en élnts réfractaires afi
d'augmenter la résistance a tenue en fluage éveloppé par Honeywe=ngines & System
[Merrick, 2002]. L'alliage résultant, le LSHRLow Solvus High Reactory) combine le bas
solvus du René 104 tout ¢conservant la haute résistance de I'AllQ. Cet alliage trait
suivant le DMHT Dual Microstruciure Heat Treatmehprésente une aelioration notable d
'ensemble des propriétémécaniques requises comparativemeni méme alliage
microstructure homogen'petit grain” ou "gros grait [Gayda, 2004].
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Le traitement de remise en solution n'influe pas seulemena saille de grain. Comme son
nom l'indique (partiellement), il s'agit d'une remise en solutienla phasey précipitée
pendant I'élaboration. Plus la température sera élevée, plutifr remise en solution sera
élevée, plus la fraction de précipités secondaires etitestiapres refroidissement et revenu,
sera grande.

Nous avons vu ici le réle de la température de remise en solutinausnintéressant a son
influence sur la taille de grain ou plus exactement la « desijéints de grain par unité de
volume ». Mais cette densité n'est qu'un parametre du fa€tmpriétés des joints de grain".
La chimie des joints définie par exemple par la densité ebmaposition des borures et
carbures en est un autre. Sa géomeétrie aussi. En conséquence, redifienditions de
remise en solution influence les propriétés des joints de igog@mmenteur densité.

Pour autant, les propriétés des joints peuvent étre aussi inflsepaéal’autres facteurs,
notamment par la vitesse de refroidissement. Citons pour exengds ldes joints de grain
dentelés, géométrie recherchée pour augmenter la résistinfiesairation et obtenue via un
refroidissement tres lent apres une remise en solution {Stalelel, 1983 ; Loyer Danflou,
1992] Cette séquence permet en effet d'obtenir une précipitatiplusiggros précipités au
niveau des joints de grain ; ce qui a pour effet de "denteleljoilels tout en assurant la
précipitation homogene de précipités secondaires au coeur desagsairemt un durcissement
optimal par précipitatiofKearsey, 2000]

De plus, isoler le seul paramétre "densité de joints de geainlui-méme délicat. En effet,
comme nous l'avons vu, la taille de grain est étroitement coraéladraction de phasg
précipitée lors de I'élaboration qui est remise en solution lotsadament thermique. Plus
cette fraction sera importante, plus celle des précipités semmdat tertiaires) sera
importante, modifiant ainsi I'impact du durcissement par précimitaiin faisant un parallele
avec le facteur "propriétés des joints de grain", on peut consmiéeda fraction de phasé
secondaire précipitée n'est qu'un parametre du facteur "prgpradé précipitesy
secondaires”. Leur taille ainsi que leur distribution en sont d'agrasdement déterminés
par la vitesse de refroidissement. Ce point est approfondi dans le paragraphe suivant
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4.2 Influence de la vitesse de refroidissement

4.2.1 Influence sur la microstructure

La vitesse de refroidissement lors de la trempe qui suitniéseeen solution est un facteur
déterminant la taille et la répartition des précipités secmwlale phase/ dans le
superalliage.

Vu la masse et I'épaisseur d'une ébauche de disque, lessvilessaroidissement ne seront
pas les mémes en tout point de la piéce. Les vitesses vdejms 100°C/min environ au
cceur du disque jusqu'a plus de 500°C/min en péripliErgrre 124. Il en résulte des
microstructures d¢ différentes.

Les populations secondaires (et tertiaires) sont présentes quelsoit la remise en solution.
La taille et la morphologie des précipités diexondairesou de refroidissement(coolingy)
dépendent de la vitesse a laquelle est refroidi I'alliage apres la emsséution.

Apres forgeage, I'ébauche du disque subit plusieurs usinages Ofaantties les plus externes
qui sont les plus exposées aux refroidissements rapides.

L s
=130 b
- LD

ELL PR

100°C/min 250°C/min 500°C/min

-, b
B A en

= emiatn
SR LR
SR o
L L]
I T T
q -Sdu.dw
L I
e g
R, B
= ki <
waid b
=dadr. fefr
=gl 1y
=~ B
< S0y, DHs
=HED iy
- i g
“Eaf .

il e

rERN, i

Figure 124 : Carte des iso-valeurs de vitesse de refroidisgsemen
calculées pour une ébauche de disque en N18. [Mons, 1994]
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4.2.1.1 Influence sur la taille des précipitéy

En fonction de la vitesse de refroidissement, on observe une évolutiantaifiel et de la
morphologie des/ secondaires. L&igure 125 présente les différentes microstructures de
refroidissement obtenues dans le cas de l'alliage N18 apres uee eensolution subsolvus.
Nous avons testé différentes vitesses de refroidissementlisagd'88-AA aprés une remise

en solution supersolvus. Les micrographies correspondantes sont présentéeigsie 26

Les tailles des précipitég secondaires varient de 80 nm pour un refroidissement a l'air
jusqu'a 260 nm pour un refroidissement controlé a 20°C/min. La taibeéeelaprés ce
traitement appliqué a l'alliage 88-AA correspond a celle obsesuéle René 88 par Wlodek
pour une vitesse de 140°C/niWlodek, 1996](Figure 127 et par Sarosi pour une vitesse de
200°C/min[Sarosi, 2004](Figure 12§.

Plus la vitesse de trempe est lente, plus la taille despés secondaires est grande. Cette
evolution de la taille des précipitgsde refroidissement avec la vitesse se retrouve quel que
soit le superalliage considéré : elle a été entre autresvébssur le René 9Bhowal, 1990],

sur I'Udimet 720[Jackson, 1999]et sur une variante du RR100itchell, 2004] (Figure

129).

L'évolution de la taille des précipités secondaires en fonctioa digeksse de refroidissement
est reportée pour plusieurs alliages suFigure 130 Les points correspondant aux vitesses
20°C/min et 140°C/min appliquées a l'alliage 88-AA apres une remise en solution swsersol
y figurent également. Ces résultats sont en accord avec la doacbe par Wlodek pour le
René 88 traité selon la méme voie supersolvus.

Les pentes sont pratiguement les mémes pour chacun des allegps dique une
sensibilité similaire a la vitesse de refroidissement. On efebpas du reste une rupture de
pente : la cinétique reste identique quelle que soit la vitesse FIftC/min et 1000°C/min.
L'évolution pour les alliages René 88 et Astroloy est pratiquement identique.

Toutefois, pour une vitesse de refroidissement donnée, la taillg sesondaires sera donc
variable d'un alliage a l'autre : elle sera d'autant plus grgodéda fraction volumique est
importante Tableau 23. Les tailles de précipitég secondaires les plus grandes s'observent
dans l'alliage N18, les plus petites dans les alliages Reré 88roloy. La taille observée
pour l'alliage René 95 est intermédiaire.
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(b) 100°C/min (c) 30°C/min
50 nm, équiaxe 300 nm, cuboide 500 nm, "octocube"

Figure 125 : Influence de la vitesse de refroidissement aprésaemese en solution
subsolvus sur la taille et la morphologie desecondaires du N18. [Wlodek, 1992]

(a) Refroidissement a l'air (b) 140°C/min
80 nm, 130 nm,
sphérique équiaxe a tendance cuboidale "cuboide”

Figure 126 : Influence de la vitesse de refroidissement aprés remise en solution
supersolvus sur la taille et la morphologie gesecondaires de Il'alliage 88-AA (micrographies
MET).

Figure 127 : Microstructure du René Figure 128: Microstructure du

88 aprés remise en solution René 88 aprés remise en solution
supersolvus et refroidissement a supersolvus et refroidissement a
140°C/min. [Wlodek, 1996] 200°C/min. [Sarosi, 2004]
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400nm

400nm

(b) 60-120°C/min

(a) 600-900°C/min
50 nm 170 nm

(c) 6°C/min
370 nm
Figure 129 : Influence de la vitesse de refroidissement aprésremese en solution

supersolvus sur la taille et la morphologie desecondaires du variant UC02 de I'alliage
RR1000. [Mitchell, 2004]
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Figure 130 : Evolution de la taille des précipitgsecondaires avec la vitesse de refroidissement
pour les alliages Astroloy, N18, René 95 et René 88 et 88-AA. [Guedou, 1992], [Wlodgk, 1996

Fy' (%) Oy (140°C/min)
René88 42 100 nm
ASTROLOY 45 100 nm
R95 45 a 50 160 nm
N18 55 220 nm

Tableau 24 : Fraction volumique deet taille des précipités secondaires de différents suleyab
commerciaux pour une vitesse de refroidissement de 140°C/min.
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4.2.1.2 Influence sur la forme des précipitéy

Les morphologies des pipités secondaires évoluent en fonct de la vitesse c
refroidissement comme noi le montre I'observation dFigures 125 et.2€. On passe d'une
morphologie sphérique auwritesses rapidi de trempe a des précipitien octocubes a d
vitesses lentes. Cette évolin morphologique en fonction de la vitesie refroidissement
été observée sur différentsages : sur le N1gWlodek, 1992] sur le René 8¢[Mao, 2002]
[Wlodek, 1996] sur lUdimet 720[Mao, 2001}

Notons toutefois que les orphologies observées sur le René 88es vitesses faible
(30°C/min) sont difféerentesour Mao et Wlodel(Figure 131a et 131 Mao nous présen
une micrographie de préciés secondaires cuboides tandis que Wk, dans les mém
conditions, obtient une nrostructure quasiment dendritique » (@lmost ¢ dendritic
morphology», [Wlodek, 1996). Les observations que nous avons efiées sur l'alliage -
AA apres une vitesse de reidissement de 20°min (Figure 131¢ sont proches de celles
Mao.

La séquence de changemee forme des précipités de refroidissemerté décrite peRicks
& al [1983] (Figure 132. Ces auteurs ont pratiqué des maintiens derentes durées a ul
température inférieure de C a la température de solvus de différailliages, notammer
sur I'Udimet 720. On peLconddérer que la technique utilisée pces auteurs perm
d'observer les microstrucies de refroidissement en s'affranchissd'un dispositif de
refroidissement contrélé. Eeffet, on peut considérer qu'une trempe lente va consister
une exposition daucoup plu longue a une température donnée com dans le domaine (
précipitation de la phasg qu'une trempe tres rapide. En fonction emps d'exposition
cette température subsols, ils observent différentes morpholog des précipités c
refroidissement.

Figure 131 :Morphologie des précipitéy de refroidissement apres e remise € solution
totale 21150°C de l'alage René 88 suivie par un refroidissement a) 27°C/min [Mao
2002], b) 30°C/min [Whdek, 1996] et c) de l'alliage -AA refroidi & 2C°C/mir
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Figure 132: Evolution de¢ la Figure 133: Wolution des tilles calculées
morphologie des précipitey de expérimentales des précipit¢§sdans le N18 lors d
refroidissement en fonctione la refroidissement a 180°C/mimpreés une remise ¢
vitesse de refroidissement : solution subsolvus [Gayraud, 1995]

a - vitesses rapides (> 500°C/),

b et c - vitesses interméaires
(50°C/min<vitesse<500°C/min),

d - vitesses lentes (<50°C/min).
D'apres [Ricks, 1983]

Gayraud s'est intéressé avolution de la microstructure du N18 lcdu refroidissement
depuis 1165°C a une vitee de 180°C/min en réalisant des hypmpes a différente
températures comprises e 1165 et 1020°C. Il montre ainsi qu'al0°C, les précipité
présentent déja une formeoidale avec une taille de 120 a 1'm et qu'a 1070°C, la taill
observée (20im) est idenque a celle observée a la fin du procesde refroidissemer
Pour des températures inieures a 1070°C, la taille des précipite'évolue plus guer
(Figure 133 [Gayraud, 199%].

Méme si la séquence d'évtion de la forme des précipités de refroiiement est identiqt
pour tous les superalliages) constate, pour les alliages N18 e-AA, que la transition entre
deux morphologies n'a pasu a la méme vitesse. Par exemple, pour itesses de l'ordre ¢
100°C/min, les précipités sondaires observés dans l'alliage-AA sont toujours sphérique
avec une certaine tendancuboide tandis quceux observés dans l'age N18 sont plu
fortement cubiques.

Si l'on compare les allizs N18 et &AA, on observe donc, jur une vitesse c
refroidissement donnée, s différences de taille et de morphsie. Les précipité
secondaires sont plus gragpassent d'une morphologie a I'autre (sphe-cubique, cubique-
octocube) a des vitesses pélevées dans le cas du N18. En premier on peut s'intéress
aux chemins de refroidissient suivis par les deux alliages. Le Nsubit un traitemer
subsobvus depuis 1165°C 's-25°C) tandis que le René 88 est t suivant une voi
supersolvus depuis une tekrature égale a 1150°C (Ts+15°Bhowal [1990] a montré sur
le René 95 que plus la teerature de remise en solutiest élevée, pis, pour une mérnr
vitesse de refroidissement, taille des précipités secondaiest grandelLocq [2000] fait le
méme constat que l'alliag NR3 Toutefois les compositions des ages étudiés étal
différentes, il faut considére'autres fcteurs.
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4.2.1.3 Evolution des précipités

En fait, les deux parametres, taille et morphologie, dépenderfos lde la sursaturation en
eléments/-génes et du misfigy' (défini par la relation d=2 (ay-ay)/ay.

En considérant une germination de type homogéne en solution $d4dg2001] explique
I'effet antagoniste de ces deux facteurs sur la taille des précipités :

AG=(4/3)T*(Gy-Gy) + 42l
Terme volumique Terme surfacique

avec & et Gy les enthalpies libres des phagedy etl’, I'énergie interfacialg/y

D'une part, le terme volumique constitue I'énergie motrice de la préoipitk la phasg. La
propension de l'alliage a former cette phase peut s'estimer ayrtdcacul de la fraction de
phasey a partir de la composition de l'alliage, notamment des coatienis en €lémentg-
genes. Globalement, elle est d'autant plus importante que lesnt@tions en éléments
genes sont élevees.

D'autre part, le terme surfacique constitue un frein a laiodadlus I'énergie interfaciale,
c'est a dire le misfit entre les deux phases, sera grandelapi@action sera codteuse en
énergie. Ricks montre que plus la valeur absolue du myigfiest faible, plus la transition
sphérique/ cubique a lieu pour des vitesses fajRlieks, 1983]

Les observations faites sur les microstructures de refrerdesst des alliages N18 et René 88
correspondent a ces différents résultats. En effet, si 'ondesasd'une part la somme des
élémentsy-génes, elle atteint 14% at. dans l'alliage N18 contre moins dedaf%ole René
88. D'autre part, les valeurs du misfit, déterminées a tempe@turiante par diffraction des
rayons X pour les alliages N18 et René 88, sont respectivemens &gal0,3%Wlodek,
1992] et +0,059%WIlodek, 1996)].

De plus, on observe que plus le refroidissement est rapide, plustiarfraclumique dey
précipitée est faible. Mao constate ainsi une diminution d'environ 10%a deaction
volumique entre des vitesses de 25°C/min et 175°C/min. Plus la visggg@arde, moins les
précipités ont le "temps" de grossir, la croissance des péxipiant controlée par la

diffusion des élémentg-genesfigure 139.
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Figure 134 : Evolution de la fraction
volumique dey avec la vitesse de
refroidissement dans le René

[Mao, 2002

4.2.2 Influence sur les propriétés mécaniques

En modifiant les conditionde précipitation dey secondaires, la vites de refroidisseme
influence les propriétés maniques de l'alliage. On considérera ici uence de la vitess
dans les parties massives disqu: (ou la vitesse est d’environ 100°C/n cf. Figure 129.

4.2.2.1 Traction

Plus la vitesse de refroidisment est grande, plus les précipités sctits e dispersés de

facon homogéne, et, a frcon volumique dey équivalente, plus lalureté moyenne c
l'alliage est élevéd-{gure 13E).
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Figure 13 : Evolution de la taille des précipités
secondiires et de la dureté de l'alliage (U720Li)
fonction de la vitesse de refroidissement. [Jack
1999]
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Les auteurs s'accordent si2lévation de la résistance en traction aw vitesse de tremp
Cet effet est relevé p&uedolL [1992] sur le N18 : il observe une élétion de plus de 2C
MPa de la limite d'élasticitét de la résistance a la rupture a°C pour ces vitesses allant (
10 jusqu'a 1000°C/minF{gure 136). Mao [2002] constate les mémesfets sur le René €
aprés des essais de tract réalisés a température ambiante apresérentes vitesses (
refroidissement. Il note un et plus marqué sur la limite d'élasticité gsur la résistance a
rupture Figure 137.

Bhowal notait déja un effetlus marqué de la vitesse de trempe surnite d'élasticité que
sur la résistance a rupture de René 95 pour des eis de traction réaliss a 650° [Bhowal,
1990].
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Figure 136: Effet de I¢ vitesse d Figure 137 : Effet de la vitesse d

refroidissement sur la limit d'élasticité ¢ refroidissement sur la nite d'élasticité
0,2% (0,2%YS) et sur lirésistance i (Yield Strength) et la résisnce a rupture e
rupture (UTS) en traction a50°C du N1& traction (Ultimate Strengtra 20°C du Ren
[Guedou, 1992] 88. [Mao, 2002]
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4.2.2.2 Fluage

Plus la vitesse de refroidisment est élevée, plus les précipités sont et rapprochés, pl
'espacement entre deux pipités est réduit. De ce fait, en fonction a vitesse de tremp
les mouvements des disldions seront différents et le comgementen fluage modifié
Bhowal [1990] observe, sur: René 95, un effet notable de la vitesse froidissement sur |
résistance en fluage. Apriavoir procédé a trois vitesses de refssement différente
(50°C/min, 200°C/min, 66(C/min), il réalise des essais de fluage 0°C sous 85(MPa
(Figure 13§. Les courbes pur les vitesses 200 et 6/C/min sont quament identique, la
vites® de déformation stonnaire état plus élevée par 200°C/mi. En revanche, le
comportement de l'alliage pr une vitesse de 50°C/min est totalemefférent : on observ
en effet une augmentatiod'un facteur 10 de la déformation et a vitesse en fluag
primaire. La déformation rsurée aprés 400ht supérieure a 0,5%andis que pour le
trempes plus rapides elle e:gale a eriron 0,05%, soit dix fois moing-{gure 139).
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Figure 138 :Courbes de fluge (65°C/850 MPa) Figure 139: Effet de la taille de:

du René 95 pour trois vitess de refroidisseme précipités de refroiissement aprés ut
(0Q=0il Quench=660C/min, AC=Air remise en solution ubsolvus a 1135°
Cooling=200°C/min, SC=Slow sur la déformation n fluage a 400h d
Cooling=50°C/min) apres ue remise n solution René 95 sous 8 MPa a 650°(
subsolvus a 1135°fBhowal, 1990. [Bhowal, 1990]

Des essais en fluagapture ont été menés également sous 965 MP50°C (Figure 14Q.
Bhowal constate une dimirion d'un facteur 10 du temps a rure entre un refroidissemet
rapide (660°C/min) et un froidissement lent (50°C/min). Cet autenet en évidence L
changement de mécanismle déformation en fluage avec la vitese trempe. Pour d¢
hautes vitesses de trempe, obtient un faible espacent entre précipits ce qui impose lel
cisaillement Figure 1413.
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Au contraire, quand les vitees sont faibles, I'espacement entre préc es plus important,
les précipités plus gros, cjui facilite le mécanisme de contournert et de création c
boucles d'Orowan autour :s précipité (Figure 141H. Nous revienlrons sur ces del
principaux mécanismes de formation des superalliages danchapitre6.
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Figure 140 : Effet de la taille des précipités de

refroidissement apres une remise en soll
subsdvus a1135°C sur le temps a rupture en
fluage sous 965 MPa a 650°C du René
[Bhowal, 1990

a b

Figure 141 : Micrographies MET illustrant deux modes de déformation duage a 650°C e
fonction de la vitesse de refrossemer du René 95 [Bhowal, 1990] :

a - Vitesse rapide (660°C/mir: cisaillement des précipités et formation ddauts d'empileme!
(direction du faisceall 12|),

b - Vitesse lente (50°C/min) : ntournement d'Orowan (direction du faisc [00]]).
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4.2.3 Trempe indirecte

Dans le cas du René 88, Krueger conseille une vitesse de re@oidigsde 140°C/min
(considérée au cceur du disque) afin de garantir les propriétés guasadie l'alliage sans
risque de fissuration lors de la tremp€&ueger, 1992]. En effet, plus les vitesses de
refroidissement sont rapides, plus les gradients de tempéeatiintérieur du disque sont
grands et plus les contraintes internes résiduelles sont fartesgae de conduire a une
fissuration lors de I'immersion dans le bain d'h[ilerrer, 2003]. Industriellement, la trempe
des pieces se fait la plupart du temps dans un bain d'bilipi€nch).
Pour garantir le refroidissement a une vitesse effectivenid' de 140°C/min, la trempe du
disque est précédée d'un refroidissement a l'air verititeé dir cooling qui permet de
diminuer les températures de surface et ainsi de diminuerdeegrahermique au sein de la
piece. Il en résulte une courbe de refroidissement en deux étafgésentifs selon la
localisation dans le disque.
Dans le cas des disques en René 88 traités a une températuselgupele 1150°C pendant
une heure, on obtient la séquence de vitesses suivante :

- Au ceeur du disque : 16°C/min puis 95°C/min,

- Ala périphérie du disque : 110°C/min puis 445°C/fHiissinger, 1996].

Le N18 subit aussi une trempe en deux temps. Rappelons qu'a compagsiteres risques
de tapure de trempe sont plus importants apres une remise en selp&mob/us qu'apres un
traitement subsolvus. En effet, dans le cas d'une remise erosdhitile des précipitég
primaires, les joints de grain sont affaiblis et les risquefssderation intergranulaire accrus.
Toutefois, dans le cas d'une remise en solution partielle qui garastitertaine résistance
des joints de grain grace a la présence des précipités n@smaiest au contraire un
affaiblissement de la matrice qui se produit, ce qui peut conduitmea fissuration
transgranulaire d'autant plus facilitée que la fraction volumiqua ghasey est importante
[Mao, 2000].

Le délai passé a l'air a la sortie du four de traitemenmifjge, permet d'éviter les trop
grandes contraintes internes résiduelles qui conduiraient a laafiss. Ce délai doit
cependant étre défini avec précaution. En effet, comme nous l'avonscedergnent, une
vitesse de refroidissement trop lente conduit & une baisse des@E®@n traction et en
fluage via le grossissement excessif des précipités secand@ptimiser le délai a l'air
revient a définir précisément la température de transitioguglie le changement de mode de
refroidissement doit étre effectué. Dans le cas du René 8@)dea I'air préconisé est de 2
minutes Krueger, 1990].
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Pour comprendre l'influence du délai a l'air sur la microstructarerécipités secondaires,
des trempes en deux temps ont été realisées sur l'alliage 8&-feproduisant les conditions
de trempe du cceur du disque. Il a été considéré que la vitegse [mes du refroidissement a
l'air était de 20°C/min et celle lors de la trempe a I'hdiée 140°C/min. Pour garantir
I'hnomogénéité du traitement, les échantillons ont été maintenusl1h03C avant la remise
en solution puis portés a la température supersolvus de 1150°C (Ts+15°C) Aéndrartla
suite, deux chemins de refroidissement ont été suivis : d'une yverttempérature de
transition de 1110°C, correspondant a un "délai" de 2min, d'autre parterapérature de
transition de 1050°C, correspondant cette fois a un "délai" de 5 min. relesales
traitements réalisés est schématisé shkidare 142
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Figure 142 : Différentes étapes du traitement thermique (supersolvug)wapp I'alliage 88-AA.

Les micrographies obtenues en microscopie électronique en trapsnseat présentées sur
la Figure 143apour le premier chemin de refroidissement R20-1110-R140 (refraitksgex
20°C/min jusqu'a 1110°C puis refroidissement a 140°C/min) et skiglae 143bpour le
second chemin de refroidissement R20-1050-R140 (refroidissement a 20°@aguia
1050°C puis refroidissement a 140°C/min).

Des essais ont été realisés sur des échantillons d’alliage 88+i&ant un refroidissement
unique de 140°C/min (R140) et 20°C/min (R20). Les micrographies correspancante
présentées dans [Egyure 143cet143d
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c) R140 d) R20

Figure 143 : Microstrucuure de lalliage 8-AA traité supersolvus ( trempé selo
différentschemins de refidissemer :

a) 20°C/min jusqu'a 110°C puis 140°C/min (R-1110-R140),

b) 20°C/min jusqu'a 100°C puis 140°C/ir (R20-1050-R140),

c) 140°C/min (R140),

d) 20°C/min (R20).

Dans le cas d'une températ de transition de 1110°C, soit 40°C en ddela température de
remise en solution et 25°Cy dessous de la température de solvus diage, les précipité
secondaires sont assez fi(100 nm) et sont équiaxes avec une ance cuboidale. L
microstructure de refroidissnent est équivalente a ci obtenue aprés 1 refroidissement d
140°C/min.

La micrographie corresponint a la température de transition de 105montre au contrair
des précipités beaucoup plgros (260 nm) en octocubes, exactemenime dans le cas d'
refroidissement continu20°C/min.

On peut tirer deux enseignents de ces résultats. D'une part, il semhb'une baisse d'\AT
de 40°C depuis la tempéure de remise en solution a une viteslus faible n'ait pa
d'influence sur la microstrture de refroidissement a 140°Gn. Il y a un retard de |
germination de 25°C par pport a la température de solvus. D'awart, le fait que le
microstructures aprés un froidissement lent de 20°C/min soientuivalentes a celle
obtenues apreés le refroidisaent en deux temps a\ une température dtransition inférieur
de 100°C a la température remise en solution est en accord avec lservations faites pi
Gayraud [1995] sur le N18.Cet auteur montre en effet que la taille enorphologie finale
des précipités secondasreoit atteintes apres 95°C de refroidissemdrigure 133
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Kissinger a procédé a dessais de refroidissement en deux temps < René 88 apres ul
remise en solution supersos standard de 1150 Kissinger, 1996].Pour se rapprocher d
conditions réelles du traiteent thermique industriel des piéces, il t compte du temps ¢
transfert entre le four de rdse en solution jusqu'au refroidissement air ventilé puis d
temps de transfert jusqu'auin d'huile, et réalise donc un refroidisseit lent d'un peu plt
de trois minutes avant la trgpe plus rapic soit une température de tration égale a 1093°
en considérant une vitesse 17°C/min pour le premier refroidissent et une vitesse (
200°C/min pour le second nime de refroidissemer

Afin de déterminer le parnetre jouant essentiellement sur propriétés mécaniques,
réalise deux autres types @sts. D'une part, il effectue le méme typ: refroidissement €
deux temps mais avec unenpérature de transition plus basse (1037icorrespondant a t
délai de plus de 6 minutesit le double u délai de la premiére expénce. D'autre part,
modifie la vitesse du premi refroidissement, passant de 17°C/min £/min sans modifie
ni les températures de tranon (1093 et 1037°C) ni la vitesse du deuxe refroidissemer

Il en conclut qued parameée important n'est pas tant la vitesse du nier refroidissemer
gue la température a laquea lieu la transition entre les deux vitessemontre en effet que
guelle que soit la vitesse inle de refroidissement (4 ou 17°C/min), laite d'élasticité et la
résistance a rupture a 6505ont d'autant plus grandes et la vitesse dformation en fluag
stationnaire sous 850 MPai50°C est d'autant plus faible que la temgure de transition e
élevée Figure 1449. Aucune influence n'est relevée sur la propagatic fissure en fatigue
400°C et 650°C. En revane, en propagation de fissure en fat-fluage avec un temps (
maintien de90s a 650°C,il trouve une vitesse de fissuration plimportante pour [i
température e transition la fus élevé (Figure 145.
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Figure 144 :Influence, das le cas du René 88, de la température ansition entre le
premier refroidissement (:°C/min) et le second (200°C/miaprés une rmise en solutio
supersolvus sur :

a - la limite d'élasticité a 02% (0,2%Y! et la résistance a rupture (UTS) £0°C
b - la vitesse stationnaire (fluage a 650°C sous 850 IV [Kissinger, 1996]

(Température de transitior 1093°C pour les traitements A et C, 1037°Cir les traitement
B et D)
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Figure 146 : Influence e la température d
transition entre le prmier refroidissemet
(55°C/min) et le secon (1000°C/min) sula

limite d'élasticité a 02% 0,2%YS) et la
résistance a rupture (US) du René 88 et
I'U720Li & 20°C. [Mao, 001

(Température de transition :093°C pour le:
traitements A et C, 1037°C pr les traitement
B et D) [Kissinger, 1996]

Mao [2001]a procédé auss. des refroidissements en deux temps suené 88 ainsi que s
I'U720Li. Il élargit la gamm de températures de transition testées '3°C, 1037°C (deu
températures expérimentépar Kissinger) ainsi que 982°C et 92.. L'intervalle ntre
chacune de ces tempérais est de 55°C (100°F). Les vitesses ;ées sont toutefoi
différentes : le premier refidissement est réalisé a 55°C/min, le sd a 1000°C/min. |
exprime la taille des préctés secondaires de chacun des deux |e: étudiés par une
fonction linéaire de la tempature de transitior

dy'=-3,24.104xT +0,421 wec un coefficient de détermination R2=C pour le René ¢

dy=-2,24.104xT +0,397 avec R?=0,96 pour I'Udimet ) Li

avec ¢/, la taille des précipis secondres, exprimée en um et T, la tedrature de transitic
en °C.

Comme Kissinger, il conate une augmentation de la résistance traction quand |.
température de transition pse de 1037°C a 1093°C. Toutefois, pdes températures
transition plus bassefa relaion entre la résistance a la rupture et lsite d'élasticité et |
température de transition 15t plus linéaireFigure 146. A 20°C, Il existe un minimum d
résistance a la traction poune température de transition d'environl0°C, et ce pour le
deux alliages étudiés.
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Bhowal [1990]s'est intéress a l'influence du délai a I'air sur les propis en fluage ¢ René
95. Le premierefroidissemart est caractérisé par une vitesse de 2009, le second par ur
vitesse de 660°C/min corroondant respectivement a une trempe ¢ et a une trempe
I'huile. Il constate que plus: délai est grand i.e. plus la températuretransitiol est basse,
plus le fluage primaire estiportant, plus la vitesse de déformationionnaire est granc
(Figure 147, et plus le temf a rupture erluage est faible.
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Figure 147 :Courbes de fluge (65°C/850 Figure 148 : Déformation plastique du Rer

MPa) du René 95 pour difents délais i 95 au bout de 400h de flye sous 8t MPa a
I'air (correspondant a ue vitesse d 650°C en fonction de 2spacement enti
200°C/min) entre 5 et 0s avant u précipités secondaires pour différente:
refroidissement a I'huile (66/C/min). vitesses de refroidissemest différents déla

[Bhowal, 1990] a l'air. [Bhowal, 1990]

Il relie le temps a rupture éspacement entre précipités mesuré apis différents tests ¢
refroidissement simple ou:n deux temps qu'il a pratiqués sur lené 95. Il montr
gu'augmenter le délai air revient au mén résultat que dimuer la vitesse d
refroidissement lors d'une tmpe directe i.e. a augmenter la distance> précipités : plus |
distance inter particules esande, plus le contournement par les dislions est facilité lor
de la déformation ceug conduit a une augmentation de la déformatau bout de 400h ¢
fluage sous 850 MPa a 0°C. Il identifie ainsi une transition enties mécanismes (

déformation pouune largeude couloir de 5 nm (Figure 14§.
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4.3 Influence du revenl

La troisieme populion dey, dans l'ordre chronologique 2 précipitation, e
constituée par les précipitésrtiaires. Leurs dimensions (10 a 50 nm) ament généraleme
l'utilisation du MET pour ée observables et mesurables. La populetertiaire précipite
des températuseinférieuresau domaine de précipitation de la popuh secondaire : ent
870°C et 600°C pour le NI&ayraud, 199t ; Wlodek, 1997 et le René88[WIlodek, 1996].
Si le refroidissement apres remise en solution est effectué jusqu'a térature ambiae, la
population tertiaire commee a précipiter pendant la trempe. Dar cas, la taille de
tertiaires est petite (de I'orz de 15 nm pour une vitesse de 100°C/pour le René88) «
n'est pas aussi fortement endante de la vitesse de refroidissel que celle des précipit
secondairesHigure 149.
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Figure 14<: Evolution de la taille des précipis
secondaies et tertiaires en fonction de la vitesse:
refroidissament apres la remise en solution supersolvi
René88. Wlodek, 199¢

La cinétique de formation ¢ précipités tertiaires étant plus lente que des secondaires,

sursaturation en élémenysgéne est beaucoup moins importante s la formation de
secondaires, on procéde ¢ a des traitements de revenu pour perr le complément d
germination et/ou le grosssement des précipités tertiaireMao [2001] montre que
I'influence du revenu sur lggopriétés mécaniques est d'autant plus irtante que la vites:
de refroidissement est gran Figure 137.

Le plus souvent, on utilisen doublerevenu. Dans le cas du N18, effectue un premie
palier a 700°C pendant 24te facon a favoriser une germination plusndante et un secol
palier a 800°C pendant 4h, ivis tous deux par un refroidissement a l'apres une remise «
solution subsolvsia 1165°C:t un refroidissement controlé a 100°C/n

Le deuxieme revenu est geralement effectué a une température plevée que le premi
pour permettre le grossissent des précipités tertiaires. Ces doublvenus se justifier
pleinement si lerefroidissenent apres la remise en solution n'eas effectué jusqu
température ambiante : de ce cas, pour permettre la germinationtoute la populatio
tertiaire, il faut procéder .un maintien a une température assesse du domaine ¢
précipitaion et poursuivre ar un maintien a plus haute températoour permettre let
grossissement. Dés lors gle refroidissement est effectué jusqu'a térature ambiante,

double revenu ne se justifieus, seul le second reste néces [Locq, 200(b].
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Le revenu conduit & une mogénéisation de la taille des précipités iires et, par dela,
I'on considere une distancnchangée entre précipités tertiaires, a )augmentation de
dureté de l'alliage. Une ps grande dureté est corrélée a une prande résistance ¢
traction. De ce fait, on opnise le temps et la température du rel en recherchant
maximum de dureté.

WiIodek, remettant en causa pratique du double revenu sur le N18,:ctue sur cet alliag
des traitements de momevenu a ifférentes températures (de 600 a 1°C) pour différente

durées (de 1 a 100h). Il olrve une dureté maxirle des 4 heures pases a 766° (Figure
150).
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Figure 150 : Evolution de la dureté du N18)
fonction de la température et de la durée de re:
[Wlodek, 1992

Jackson [1999]remetlui aussien question la pertinence du doublevenu (650°C/24h
760°C/16h)pratiqué sur I'Uimet 720Li. II détermine un mo-revenu optimisé de 700°
pendant 24h. Les duretés s deux types de revenus sont équivalePar contre, la taill
moyenne des preécipités terres est plus petiteans le cas du simple renu (30im) que dans
le cas du double revenui0 rm). A remise en solution et vites:de refroidissemel
eéquivalentes, il reléve des |priétés en traction a température ambiar a 600°C identique
pour les deux types de rewvq, voire légérement meilleures dans le du mone«-revenu en ce
qui concerne la limite d'élacité a 0,2% Figure 15). Le comportemer en fluage sous 1¢
MPa a 700°C est meilleur &s le mno-revenu optimisé.
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Figure 151 :Limite d'élasticité a 0,2% et résistance a rue a
600°C et 20°Qde I'Udimet 720Lipour différentes durées deonc-
revenu a 700°((traits pleins) et pour le double revenu 650°¢h +
760°C/16h (tiregs) apres une remise en solution et un refroicment
identique. [Jaclson, 199¢

Locg [2000d montre, a tenpérature de remise en solution et vit de refroidissement
identiques, l'intérét d'un mc-revenu pratiqué a 750°C pendant 4 hewér les propriétés ¢
fluage a 700°C sous 700 M de l'alliage NR3 par rapport a un double2nu Figure 153.
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Figure 15Z: Influence du type (mono/double) et de la
températire de revenu (4h) sur le comportement
fluage a 700°C sous 7( MPa de l'alliage NR3 aprés
une remise en solution subsolvus (1145°C/4h). [Lc
2000a]

145



4.4 Effet du vieillissement en servic

4.4.1 Influence sur la microstructure

La microstructure des supeliages, si elle est soumise a ttempératue €levée eou a une
contrainte, est susceptible,mme pour d'autres alliages, d'évoluer auirs du temps, ce q
n'est pas sans conséquenur les propriétés meécaniques. On cherdonc a connaitre,

priori, la microstructure pur des temps longs d'utilisation en sce des piéces. E
laboratoire, on proede dorr a des essais de vieillissement accélér il est impossible
notamment dans le cas d= application civile, d'effectuer des essde durée réelle. C
utilise donc des équivalenc temp-température comme, par exemplelle de type Larsc-

Miller.

Dans le cas des superabjes, on s'intéresse plus particulierema I'évolution de I
microstructure deg, notamnent celle de la population tertiaire, et a)parition des phas:
TCP. Apres de nombreux ais de vieillissement, avec ou sans cinte appliquée, pour dt
températures comprises er 600 et 1000°C et pour des durées varia 1 a 6400h, et, po
chacun de ces essais, un men attentif de la microstructure, Wlodelablit un diagramm
TTT de précipitation de ptse pour les allias N18[Wlodek, 1992] et René 8{Wlodek,

1996]. Les deux diagramms correspondant sont respectivement re:ntés sur leFigure

153 et Figure 154 On y ooserve que plus le temps de vieillisseit est long, plus |
température de solvus desécipitésy tertiaires et celle, dans le cada N18, de début ¢
précipitation des phases T@Ret |, sont basses.
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Figure 153 :Représentationschématique dt Figure 154 :Représentéon schématique de

conditions de temps et dempérature de conditions de temps ede température de
différentes réactions de fontion des phases différentes réactions le formation de
TCP (oet n) et de dissolutic des précipitéy carbures et de dissolun des précipitésy
tertiaires dans le N18. [Wlock, 1992 tertiaires dans le René ¢ [Wlodek, 199¢

Wlodek, dans une représetion utilisant le paramé de LarsorMiller avec une constan
egale a 25, représente ainsvolution du diametre des précipités secores et tertiaires da
le René 88Kigure 155. A température donnée, il constate une augmion du diamétre de
précipités en fonction du teys d'exposition. La dissolution des tertiairst observée pour
paramétre P égal a 29. lfraction volumique des précipités secoires ne semt pas
évoluer en fonction du tem et de la température du revenu. Toutefd/lodek observe un
augmentation de leur tailleans le cas du Iné 88 alors qu®aujol [2004 constate que la
taille des précipités second:s du NR3 reste constante avec le temps0°C et 750°C
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L'augmentation de la taillees tertiaires avec la température de revs'accompagne d'ui
diminution de leur fraction'olumique Figure 156. Dans le cas du N3, Wlodek observe
pour des revenus de 1000hmultanément a cette diminution, une auatation de la fractio
volumigue de phases TCFr fonction de la température de revenuwr le méme alliage
Flageolet [2005]observe ausi cette évolution concomitante en fonctdu temps de revet

effectué a 785°CHigure 157et Figure 158).

Selon Flageolet, avec l'augntation de la température ou du temps dsition dans le N1¢
on obtientdans un premier mps une augmentation de la taille des ters et une diminutio
de leur fraction volumique:t dans un second temps la dissolution tertiaires avec ur

précipitation des phases T((o et/ou p).
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Figure 155 :Evolution du diimétre des précipite
y secondaires et tertiais en fonction d
paramétre P prenant en apte le temps et
température de vieillisseme(C=25) dans le Rer
88 (T, la température exprire en K et t, le tem|
en h). [Wlodek, 1996]
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populations secondes et tertiaires dey
et de phases TCP dN18 en fonction de
température de rvenu aprés 100C
d'exposition. [Wlode 1992

200

300 400 500

Temps de vieillissement (h) |

-~ ”‘**_#_______T{' = 3f

- || 8
% % 2.5
k- i N I -
9 e — | ]
— 0 A
E—
£ e = — 1 | Bogs

———— | | u o
| _200_ N 300_ 400 E;OO_ ) | i:
[ Temede ettty |
Figure 157 : Evolution ce la fraction

surfacique de précipitég’ tertiaires dans
l'aliage N18 en fonctior du temps d
vieillissement & 785°C. [Flacolet, 200t

Figure 158 :Evolution de lafraction surfacique
de phases TCP dans l'allia(N18en fonction du
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2005]
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4.4.2 Influence sur les propriétés mécanique

Deux théses ont porté sunfluence du vieillissement sur les propés en fluage et €
fatiguefluage du N18 d'un part Flageolet, 2005 et sur la résistanc au fluage du NR
d'autre partRaujol, 2004. Ces deux études montrent l'importance précipités tertiaire

dans les performances en age des superalliages base nicNous noLs appuierons ici sl
ces travaux.

4.4.2.1 Traction

La limite délasticité a 0,2%insi que la résistance a rupture du NR3 \500h a 800°C son
inférieures de plus de 50IPa a celles du NR3 standarFigure 15€). Les différences

observées sur le N18 apredOh de vieillissement a 800°C sont de I'ode 30 MPaFigure
160).
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4.4.2.2 Fluage

Raujol montre que le vieillisement de 500h a 800°C du NR3 conduine baisse du tem
nécessaire pour atteindre 0o de déformation en fluage 00°C et cet: baisse est d'aute
plus importante que la coninte appliquée est élevéFigure 16J). En effet, sous 500 MP.
ce temps est divisé par5 alirs que sous 650 MPa, cette durée est 6( moins élevée apr
le vieillissement (6h contre >6h)

Sous cette méme contrainf'auteur montre que la vitesse de déforrm est multipliée pa
80 entre I'état non vieilli efétat vieilli. Flageolt constate que le viessement de 300h
800°C appliqué au N18 a pr conséquence, a 700°C sous 775 MPa,aisse de la durée
vie en fluage d'un facteur5 environ Figure 1623 et une augmentan de la vitesse ¢
déformation.
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Figure 161 :Temps a 0,2% ddéformation e  Figure 162 : Temps a rupure en fluage pot
fluage sous 500 et 650 MPa700°C du NR: différentes contraintes a 7¢C du N18 subsolvt
supersolvus non vieilli et vieilbendant 500h . non vieilli et vieilli pendint 300h a 800°C
800°C. D'aprés [Raujol, 2004] [Flageolet, 2005]

Les vitesses de déformaticobservées sc d'autant plus grandes quz vieillissement es
important, notamment souorte contrainte : un changement de mésme de déformatio
entre I'état non viellli et I'at vieilli explique cette forte augmentatic En effet, pour de
matériaux non vieillis,on observe majoritairement des mécanisrde cisaillement d
précipités. En revanche, pc des matériaux fortement vieillis, on n'obe plus de précipité
tertiaires ce qui a pour conjuence de libérer les couloiintre les préciités secondair: : le
mécanisme majoritaire est contournementFigure 163. Il est d'autat plus prépondérai
gue la contrainte appliquéeit forte.

Dans le cas du N18, apresOh de vieillissement a 800°C, il reste er: des tertiaires dat
les couloirs de mate entrees précipités secondaires, on observe ah présence des de
mécanismes : le cisailleme qui se traduit par la présence de défatempilement dans |
matricey et les précipitéy, et le contournement mis en évidence parésence deoucles
d'Orowan autour des précips secondaireFigure 169.
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Figure 163 : Paysage a 0,2% de déformation d'trigure 164 : Paysage a 2% de déformation d'un
échantillon de NR3 vieilli 500h a 800°C flué sowchantillon de N18 vieilli 300h a 800°C flué sous
650 MPa a 700°C. [Raujol, 2004] 775 MPa a 700°C. [Flageolet, 2005]

La comparaison de ces deux études remet quelque peu en calsalsmphases TCP sur la
diminution des propriétés mécaniques, notamment en fluage, avec ledempantien aux
températures de service. En effet, la baisse des propriétés duthid®urs été imputée a la
précipitationo et p : Guédou indiquait par exemple une diminution d'un facteu 3 &n
fonction de la contrainte appliquée, entre 450 et 900 MPa et de larteunpéde I'essai, 650
ou 700 °C - du temps pour atteindre 0,2% de déformation en fluage du faipieipitation
de ces phasd&uedou, 1992].0r, les observations faites par Raujol sur le NR3, un alliage
stable vis a vis de la précipitation de ce type de pHagquenne, 1998]rejoignent celles
effectuées par Flageolet sur le N18 : la baisse denleeten fluage avec le vieillissement
résulte de l'activation du mécanisme de contournement d'Orowan du aitlideolution des
précipités tertiaires. Les phases TCP sont provisoirement imisesde cause quant a leur
influence sur la vitesse de fluage. Toutefois, leur réle déléteréasdurée de vie via un
amorcgage et un endommagement précoce n'est pas écarte.
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4.5 Conclusion et récapitulatif des traitements thermiques utisés dans
I'étude

Nous avons abordé les différentes étapes du traitement thermiqueflgangent deux
parameétres clés des propriétés microstructurales et parlelpropriétés mécaniques : la
taille de grain ainsi que la taille et la distribution des pomratde précipités/ des
superalliages base nickel, notamment du René 88 et N18 ainsi djafialge 88-AA et de
I'alliage 88-ET.

Nous avons décidé d’appliquer, a chacun de nos alliages expérimeptaaeuk types de
traitement thermique appliqués aux alliages de référence: utemeat thermique
supersolvus découlant directement de celui appliqué industriellem&eraeu88 d’'une part,
un traitement thermique subsolvus d’autre part, aux parameétrerégdr modifiés par
rapport au traitement du N18. La dénomination vient de la températurgectms de la
remise en solution.

Nous présentons ci-dessous comment ont été validés les pararhetsés mour chacun des
deux traitements thermiques.

e

Remarque : Deux valeurs de vitesses de refroidissement ontlié&esten fonction du type
de traitement thermique. Dans chacun des cas, les vitesses chdamss I'étude
correspondent a celles percuas cceur du disque.

4.5.1 Traitement thermique supersolvus

Le traitement thermique appliqué industriellement aux ébauchesgigeden René 88 est le
suivant :

Préchauffe Remise en solution Refroidissement Revenu
1a2haT<Ts 1150°C/1h Délaide 2 a5 min al'airj, 760°C/8h,
[Krueger, 1990] (Ts+15°C) Trempe a 'huile Trempe a lair

Les parameétres du traitement thermique industriel du René 88éortséds sur I'alliage 88-
AA.

La préchauffe préconisée dans le cadre du traitement thermique des ébauchesjue di
[Krueger, 1990] pour assurer I'uniformité de la température dans ces piecesvesin’a pas
eté appliguée aux échantillons et aux ébauches d’éprouvettesedeadré de notre étude
expérimentale. Au préalable, nous avons toutefois validé qu’elle hawain impact sur une
eventuelle croissance du grain en procédant a difféerentes préshaufféaisant varier
température et duré€ifjure 169.
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c) Préchauffe 1120</1h, @ =16 um d) Préchauffe 1050°C/ €2 =16 um

Figure 165 :Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés de I'allic8¢-AA aprées
préchauffe a, b, ¢ ou dt remise en solution a 1150°C pendan

De la méme facon, différersdurées dgemise en solution supersolve ont été testées sur
I'alliage 88-AA (Figure 166 : la taille de grain du matériau n’évolue p pour des matiens
prolongés au dela d’1h.

RST 1h, @ =14.1 pm RST 2h, @ =13.4 um RST 4h,& =13.6 um

Figure 166 : Micrographies MNEB en électrons rétrodiffusés de I'alliage-AA pour différente
durées de remise en solution ile (RSTa 1150°C.

Dans le cadre du traitemethermique industriel du René 88,refroidissemen est réalisé
via une trempe a l'huile ‘écédée d'une trempe a l'air afin d’év le phénomeéne c
fissuration dans les piécesissives, le refroidissement étant glent a lair (20°C/min) que
dans I'huile (140°C/min). Zomme nous l'avons vu précédemmela température d
transition entre les deux lides va directement influer sur la ta des précipitésy

secondaires.
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La taille optimale des précipit§ssecondaires est de 100 nm correspondant a I'optimum des
propriétés mécaniqugkrueger, 1992]: elle est obtenue, dans les pieces massives, apres un
délai a I'air de 2 min ce qui correspond a une température de transition treeigdrape a
I'huile de 1110°C (pour une remise en solution a Ts+15°C soit 1150°C). Les émowest
petite taille ne se fissurent pas pendant la trempe a l'hAjees remise en solution
supersolvus, elles sont donc refroidies de maniere contrélée a 140°Cémij permet
d’obtenir, comme nous l'avons vu précédemment, une taille de précipitds 100nm,
équivalente a celle obtenue pour un double refroidissement a une temgpdeatransition de
1110°C.

Le revenu appligué industriellement au René 88 consiste en un maintien de 8 adB@xC
alors que Wilodek, dans son étude consacrée a cet alliage, trouvait de giceté pour
785°C. Ce mono-revenu est en fait le méme que celui réalisé Ranke 95 et n'a pas été
remis en question lors du développement du Rerf&®@@ger, 1992] sans doute du fait de
sa valeur particuliere exprimée en degrés Fahrenheit (1400°F)...

Sur l'alliage 88-AA, différentes températures ont été tesatre 650°C et 850°C pour un
revenu d'une durée fixée a 8 heures, aprés une remise en solutisolsupex 1150°C d'une
heure et un refroidissement contrélé a 140°C/min. La courbe relidotésé a la température
de revenu est présentée surHgure 167 Le maximum de dureté est obtenu pour une
température d'environ 770°C i.e. entre la température utilisée da faandard et celle
préconisée par Wlodek.

Des essais de méme type ont été effectués sur la nugregmeentale optimisée MP1. Les
résultats figurent sur le méme graphe. On observe que le maxdeaireté pour cet alliage
est décalé vers de plus hautes températures par rappoliagel'88-AA et se situe a une
température de 800°C.

Toutefois, pour permettre les comparaisons les plus nombreuses poagédudes alliages de
référence et notamment le René 88 via I'alliage 88-ET, i€ alécidé de procéder au revenu
standard du René 88, donc a une température de 760°C pendant 8h.
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400 4 Revenu de 8 heures
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Figure 167 : Influence de la température d’'un revenu de 8h sur la
dureté de l'alliage expérimental MP1 et de l'alliage 88-AA siés

remises en solution supersolvus respectivement a 1195°C/1h et
1150°C/1h et un refroidissement contr6lé a 140°C/min.
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L’ensemble des parametres du traitement thermique supersolvusi@B®&Rest présenté dans
la Figure 168

Suppression des Pas d’influence
gradients thermiques de la durée sur
dans les pieces la
massives microstructure

T 20C/min 140C/min
Préchauffe * RST » Délai a l'air +‘ Trempe a I'huile

§> éviter la fissuration des

piéces massives lors de
la trempe

) Si délai trop grand (si
y de type <—m température de transition JL
R2F(3-1140050- trop basse) - baisse des \ Optimiser la température
propriétés mécaniques de transition (temps de

V maintien a l'air)

Si délai trop court (si

y de type (,':I[II] température de transition
RA trop élevée) -> risque de

fissuration

:> Meilleur compromis POUR PIECES MASSIVES
VR20-1110-VR140

b Revenu 760C/8h | —1» Grossisse_m_ent des Augmentatiqn
y tertiaires de la dureté

Figure 168 : Validation des parameétres du traitement thermique du René B&uépp I'alliage 88-
AA, a l'alliage de référence 88-ET et aux alliages expérimentaux.

Le traitement dit Supersolvus$ se caractérise donc par :

bY

- une remise en solution Id'heure a une température supérieure de 15°C a la
température de solvus de la phgsde l'alliage Ts+15°0),

- une vitesse de refroidissement contréldd@° C/min,

- un mono-revenu effectué7®0°C pendanB heures.
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4.5.2 Traitement thermique subsolvus

Pour chacune des barres filées obtenues on évalue si laaimsifiest correcte grace a des
observations en microscopie optique d'un échantillon prélevé au centrebdedaSi I'on
vérifie 'absence de défauts de filage (trous, brdlures...), I& lemt découpée en ébauches
cylindriqgues écroltées (environ 5 ébauches par barre) qui subiseentlaltraitement
thermique suivant :

- une remise en solution partielle subsolvus de 4 heures a une teng@éridieure de
25°C a la température de solvus de la piyade l'alliage (Ts-25°C),

- une vitesse de refroidissement controlée a 100°C/min,

- unmono-revenueffectué a 750°C pendant 24 heures.

Ce traitement thermique découle directement de celui appliqué awida@n fin » (cf.
3.3.1.1.) en ce qui concerne les conditions de remise en solution p&fsei2s°C/4h) et de
refroidissement (100°C/min correspondant a la vitesse « ressentie » aducdeEgque).

En revanche, les conditions de revenu sont difféerentes. En effet, pdt8leil s’agit
industriellement d’'un double revenu en deux étapes (700°C/24h puis 800°C/4h). Ldichoix
revenu unique découle des études antérieures réalisées par Ld@iliage NR3 [Locq,
2000a], qui montre, a température de remise en solution et vitesse médissement
identiques, lintérét, outre sa praticité, d'un mono-revenu sur lesigiéspen fluage de
l'alliage NR3 par rapport a un double revenu (cf. 4.3). Cette oriemtasit conservée dans le
cadre de notre étude expérimentale.

Locq réalise ainsi des essais de dureté pour différentes saomeérde revenu entre 650°C et
850°C pendant deux durées différentes, 4h et 24h sur la nuancgLbikdl 2002c] Cette
nuance constitue la référence de base de I'étude ; en effetnpasition découle de celle du
N18 avec une fraction de phagaliminuée (41% contre 58%). Les résultats sont présentées
sur la Figure 169 Le maximum de dureté est obtenu pour une durée de 24h et une
température de 700°C. Toutefois, cette "proto-nuance” est exempselgutions du Mo

par le W, du Ti par le Nb ou le Ta, qui font I'objet d'une autreigal® I'étude. Ces
substitutions améliorent les propriétés en traction et en flaagdurcissant l'alliage ; elles
modifient donc également la dureté. De ce fait, des essais el dunt été effectués sur la
nuance NU9, qui comprend, par rapport a la nuance NU1, une substitutionadediftitane

par du niobium, ce qui a pour effet d'augmenter le durcissementpiiasay. A 700°C, la
dureté de cet alliage est plus importante que celle de NU1, ddefdiaugmentation du
durcissement de la phage a fraction volumique de phageéquivalente. On constate aussi
gue le maximum de dureté est atteint pour une température de revesd°Gefigure 169.

Une durée de 24h semble augmenter sensiblement la dureté a @mitetempérature. De
plus, un temps de revenu plus long sera privilégié par les indsisteal effet, il permet de
mieux détentionner les contraintes résiduelles internes apparuelesiaesces massives lors

de la trempe a I'huile.

Des essais de dureté complémentaires sur les nuances égsit®1 et MP3, comprenant
plusieurs types de substitutions, ainsi que sur l'alliage 88-ETeténttalisés afin de valider
ces conditions. Les résultats sont présentés skiglae 170 Le pic de dureté est observé
pour chacun de ces alliages a 750°C.
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4.5.3 Reécapitulatif
Les deux traitements thermiques utilisés dans I'étude sont les suivants :

- Le traitement dit Subsolvu$ se caractérise par :
* une remise en solution dé heures a une température inférieure de 25°C a la
température de solvus de la phgsde l'alliage [s-25°0),
* une vitesse de refroidissement controld®@°C/min,
* un mono-revenu effectué7®0°C pendan®4 heures.

Le traitement thermique subsolvus des ébauches d'éprouvettes d'eésarsques a été
réalisé a 'ONERA. Les remises en solution sont effects@as argon dans un boitier dit de
refroidissement. En effet, aprés le traitement de remiselation, le boitier retiré du four et
remisé sur une brique réfractaire permet d'assurer leidisBement contrdlé des ébauches
gu'il contient (1 a 2 en fonction du diametre de I'ébauche) a teeseide 100°C/min. Les
traitements de revenu sont effectués soit a 'ONERA soit au CDM.

Ce traitement a été appliqué systématiquement a toutes leeswperimentales de I'étude,
aux alliages de référence élaborés dans les mémes conditiondliaga B38-AA.

- Le traitement dit Supersolvus (dont les parameétres sont identiques a ceux appliqués
industriellement au René 88) se caractérise par :
* une remise en solution ldheure a une température supérieure de 15°C a la
température de solvus de la phgsde l'alliage s+15°C),
* une vitesse de refroidissement contréld€d@° C/min,
e un mono-revenu effectué7®0°C pendanB heures.

Le traitement thermique supersolvus des ébauches d'éprouvettess diessaniques a été
réalisé a la SNECMA. Les ébauches sont placées directetiagst un four muni d'un
dispositif de refroidissement contrdlé (émission de jets d'arg@s)traitements de revenu
sont effectués dans le méme four sous argon.

Ce traitement a été appliqgué a l'alliage 88-AA, a l'alligige référence de composition
identigue au René 88 mais élaboré par électrode tournante (88-BTgeetaines nuances
expérimentales.

4.5.4 Conditions de simulation de vieillissement choisies dans ligte

Les conditions d'étude de linfluence du vieillissement sur la niioatsre des alliages
expérimentaux sont les suivante®0°C pendant 500 heuresElles découlent d'observations
gualitatives effectuées par 'ONERA en microscopie élegjuena transmission sur l'alliage
NR3 aprés differentes durées de vieillissement a 700, 750 et §ME®By, 1998]. Les
conditions choisies correspondent a un maintien de 10000h a 700°C selon une éguivalenc
temps-température de type Larson-Miller. Des observations emsoipie électronique a
balayage sont effectuées systématiquement, apres le \emibss, sur les alliages
expérimentaux ainsi que sur les alliages de référence afinlider la présence ou l'absence
des phases TCP. Des observations plus fines au microscope électeonigalesmission ont

été réalisées sur quelques alliages expérimentaux.
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CHAPITRE 5
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Dans cette étude, cing alliages expérimentaux ont été expla@éefinition des nouvelles
compositions répondant au cahier des charges industriel a été présentéechapsrk 2. Les
alliages ont été élaborés selon le protocole expérimental comfONBRA et au CDM,
défini dans le chapitre 3. lls ont ensuite été traités selomldax traitements thermiques
subsolvus et supersolvus dont les paramétres ont été étudiés dans le chapitre 4.

Dans ce chapitre, les résultats concernant les alliages reepéaiux et I'alliage de référence
88-ET, testés selon le programme d’essais décrit au ChapBr&)3gont présentés puis une
synthése est réalisée en regard des spécifications intlested des choix initialement

effectués en termes de compositions.

Nous présentons les résultats obtenus sur les alliages expéumentdes alliages de
référence selon le plan de caractérisation présenté dansgir€Ba(3.1.2.2. et 3.1.2.3). Les
résultats obtenus sur les alliages de référence sont comgandsia mesure du possible, a
ceux obtenus sur les alliages de référence élaborés selomke pnétocole (3.2), notamment
avec l'alliage 88-ET étudié au CDM.

Les compositions des alliages expérimentaux ainsi que celleslidges de référence N18-
ET et 88-ET sont rappelées dan3 &bleau 25

%at. N18-ET|[R88-ET[ MP3 | MP1 | AD5 AD7 ADS
Ni| 54,89] 55,80] 54,94] 54,69 55,19 56,39 56,09

Cr| 12,02 1785 14 14 13,5 13 13

Co| 1484 1250 18] 15 15 15 15

Mol 3,78 242 3| 25 2,2 2,2 2

W o] 126] o8| 15 13 0,8 12

Al 9,06 479 45 6 6,3 6,3 6

T 509 461 65 5 57 5 55

Nb o] 044 1 1 0,5 0,6 0,5

Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4

Hi| 0,14 of o1 o1 0,1 0,1 0,1
c|0,07] 0,210] 0,120] 0,120 0,12 0,12 0,12

B 0,08] 0,000] 0,095 0,095 0,095 0,095 0,095
zr0,03] 0,030 0 0 0 0 0
Ti+A+Nb+Ta| 14,15] 9,84 1] 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta] 509 505 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)yAl]  0,56]  1,05] 1,67 1 0,98 0,95 1,07
TiAI| 056 0,96] 1,44 083 0,90 0,79 0,92

Nb/Al o] 009 022 017 0,08 0,10 0,08

TalAl 0 0 0 0 0 0,06 0,07

Nb/Ti o] o010 015 0,20 0,08 0,10 0,08

Ta/Ti 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+W| 3,78] 3,68 3,75 4 3,50 3,00 3,20
W/Mo o 052 0725 0,60 0,59 0,36 0,60

Tableau 25 : Compositions visées (% at.) des

René 88.

alliages MP, AD dlltbeses de référence N18 et
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5.1 Caractéristiques physigues

Densité Fy Ts(°C) | FRS

(glet) | (o) (°C)
N18-ET 7,96 54 1214 13
88-ET 8,3 41 1130 95
MP1 8,33 47,8 | 1178 54
AD5 8,25 48,7 | 1188 50
AD7 8,29 48,9 | 1184 76
ADS8 8,33 48,8 | 1200 46

Tableau 26: Caractéristigues métallurgiques des alliages
expérimentaux MP1, AD5, AD7 et AD8 et des alliages de référence
N18-ET et 88-ET._Densité moyenne des densités obtenues par
estimation, calcul géométrique, mesure par double pesée (cf. 2.2.1.1),
Fraction de phasg’ : Fy= 7,8 + 3,5Al + 2,92Ti + 4,38 (Nb + Ta),
Température de solvus et fenétre de remise en solution (FRSures

ATD sur les alliages filés.

Les alliages expérimentaux présentent fraetion volumique de phasey (F;) comprise
entre 48 et 49%, soit une fraction maitrisée dans la fourchette da I'objectif initial (cf.
2.2.2.3.) : la somme des concentrations atomiques des élgrganes passe en effet de plus
de 14% dans le N18 a 12% pour les alliages expérimentaux. Lasrfsade phasg des
alliages AD sont légerement supérieures a celle de I'alidigl, conformément aux objectifs
visés lors de la seconde phase de I'étude : pour y parvenir, laessdesrélémentg-genes a
été légerement augmentée.

Les densitésdes alliages expérimentaux sont du méme ordre que celle du Ré&8B8 (
L’augmentation de ce paramétre par rapport a celui du NXlsjge notamment par la
présence du tungsténe de masse atomique de 184 u (absentodwdesition du N18) en
substitution du molybdéne (masse atomique de 96 u) pour renforcer leselmem de
solution solide (cf. chapitre 2) ainsi que par une plus faible condentrdes éléments
« légers »/'-génes Al et Ti. La densité de I'alliage MP1 concu lors de la prenplase, étant
légerement supérieure aux objectifs fixés, on a cherché aniaudir dans la phase 2: la
concentration en tungsténe a été revue a la baisse, notammentatiage AD7 et la
concentration en aluminium rehaussée comparativement aux élémehiscidsement de la
phasey. On obtient des densités maitrisées en deca de 8,3 pour lgesalA®5 et AD7.
Toutefois, celle de I'alliage AD8 est équivalente a celleakalge MP1. Elle a pour origine
trois parametres juxtaposés : la substitution d’'une partie du tganedu tantale (masse
atomique de 181 grammes) couplée a celle du molybdene par le tungstémerapport
Ti+ Nb+Ta
Al

inférieur ou égal a 1.

>1, contrairement a celui des autres alliages expérimentaug capport est
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Les températures de solvusdes alliages expérimentaux sont comprises entre 1175 et
1200°C, de 15 a 40°C inférieures a celle du N18-ET. Ces valeurs sontntebé&el’on
considere les fractions de phase (54% pour le N18, 48-49% pour les alliages
expérimentaux).

En outre, on voit bien ici I'influence du chrome, et dans une moindre meslieedu cobalt
(cf. 2.1.1.1.), éléments participant a la diminution de la températaresolvus. Les
températures de solvus des alliages de la seconde phase de (adtiades AD) sont
légerement supérieures a celle de l'alliage MP1 : leactibn de phasg est légerement
Ssupérieure, avec une somme totale en élémggenes (hors aluminium) supérieure, et leur
concentration en chrome légerement inférieure par rapport a celles du MP1.
Conformément aux objectifs industriels, les fenétres de remisesotution sont bien
supérieures (46-76°C) a celle du N18 (13°C) mais restent inférieucefle du René 88,
I'alliage de référence pour ce parameétre qui présente uneofratdi phasg’ plus faible que

celles des alliages expérimentaux (41% vs 48%).
La température de solidus de l'alliage MP1 est équivalentbeadteN18, en revanche celles

des alliages AD sont plus élevées, notamment celles des ealli&p8 et AD7
(1260°C) possiblement du fait de la présence de Ta dans ces deux alliages.

5.2 Caractéristiques microstructurales

5.2.1 Température de solvus

ATD  sur| Calcul Calcul Valeur ATD sur | Données
poudre CDM ONERA corrigée file biblio
N18-ET 1223 1191 1198 1195 1214 11/Had,
1996]
88-ET 1155 1108 1089 1130 1130 1135
(88-AA)
MP1 1192 1160 1160 1175 1178
AD5 1199 1173 1173 1175 1188
AD7 1199 1151 1163 1161 1184
ADS8 1202 1163 1178 1175 1200

Tableau 27 : Températures de solvus caractéristiques des alliapésr&ntaux et des alliages de
références établies suivant différentes méthodes : ATD sur posgcend chauffage, Calcul CDM et
Calcul ONERA : cf. 2.2.1.4.

Avant de se pencher sur les caractéristigues microstructulale alliages expérimentaux
apres le filage, nous nous intéressons a la détermination de paré&tare de solvus des
précipitésy primaires [Tableau 27, parameétre indispensable dans la détermination des
parametres d’élaboration d’une part et ceux du traitement tipeenci'autre part. La mise en
ceuvre d’'une gamme thermomécanique précise sur les superaligcessite en effet la
connaissance de cette température de solvus, généralement miigear la méthode
métallographique (cf. 4.1.1.1.), qui est la plus précise. Or, dans notre éasdalliages

« n'existant pas » encore avant la densification, seule la tatapg de solvus déterminée par
Analyse Thermique Différentielle (ATD) sur les poudres est disponible.
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Il a déja été expliqué (cf. 3.3.2.1.) que les poudres produites par électrode tournantemtrés
des différences de composition entre particules, et par conséqueeaipgtation de/ non
homogene a I'échelle de la particule méme. Ces différeacae$ de composition résultent
d’'une part des hétérogénéités de solidification du lingot dans leguekinée I'électrode et
d’autre part de la provenance plutét interdendritique des gouttese§jgié I'ET. Il serait
donc plus rigoureux de considérer, plutdét qu'une température de solyusiete déterminée,
une fourchette de températures qui couvrirait la gamme de teomedrde solvus qui résulte
de ces hétérogénéités. Le sommet du pic de la courbe d’AT@erétalement pris comme
valeur de la température de solvus de l'alliage alors qu’il neegeond en réalité qu’a la
température moyenne de solvus de tous les grains de poudre constituant I'échantillon.

Par ailleurs, I'expérience a montré gu'il était indispensableusar poudre métallique, de
procéder a un premier chauffage de I'échantillon juste en desstasedepérature de solidus
avant de pouvoir enregistrer des courbes exploitables lors dedagesutiltérieurs. Il faut
garder en téte qu’'un tel échantillon est constitué de grains de paoyairesubi une trempe
depuis I'état liquide et que cette poudre n'a pas été compactgmirtede transformation
ainsi repéré aux chauffages ultérieurs se situe a une vale@mgerature stable qui est
choisie comme température de solvus ATD pour l'alliage sous fdenp@udre. Cette valeur
est corrigée en fonction des valeurs connues (alliages de ré&fgrénn étalonnage établi par
comparaison entre les solvus ATD sur poudres et les solvus déterminés flagragtde sur
des échantillons extraits de barres filées d'alliages emp@taux étudiés antérieurement a
'ONERA [Locq, 1999 ainsi qu’en fonction des températures calculées (issues déatiorré
sur d’autres superalliages commerciaux et expériment@Rainptendre, 1986 ; Vasseur,
1993]. La valeur de solvus ainsi corrigée pour chaque alliage estdarviatenue pour la
définition de la température de filage et la températureaitertrent thermique de remise en
solution.

Notons cependant que d'une part, l'opération de filage concerne desspbudes de
pulvérisation, c'est-a-dire n'‘ayant jamais subi de chauffage awdedalvus. C'est donc la
température de solvus déterminée au premier chauffage en Al Begait logique de retenir
dans la définition de la température de filage si sa mesasemait une reproductibilité et
une fiabilité suffisante ce qui n'est pas le cas du fait dadavaise conduction de chaleur
entre les grains de poudre. D'autre part, la correction dedarv/al'D sur poudre en fonction
de mesures réalisées sur des alliages densifiés seejpstifie fait qu'il s'agit également de
définir la température de traitement de remise en solution de I'dilé@age

En résumé, le choix de la mesure de la température de soparsATD au second chauffage
des poudres et la correction de cette température en fonction deesl@mbiénues sur des
matériaux filés permettent d'accéder a une températuiagke et de traitement de remise en
solution qui représente le meilleur compromis face a la dispeaisitantempérature de solvus
Y qui résulte des hétérogéenéités de composition des poudres aimBug@econduction de
chaleur moins bonne dans la poudre que dans lalliage densifié. dékisreste un
compromis. Concernant les alliages expérimentaux, les valeuigeesrde la température de
solvus dey sont inférieures de 17 a 38°C a celles déterminées par ATBcand chauffage
des poudres, au-dela du liquidus.
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Le filage est effectué asR5°C, T étant donc la température corrigée de solvus de la phase
Y. Une fois les alliages élaborés, la température de solvug det déterminée par ATD au
second chauffage sur le matériau filé. Sur les alliagesldBg] 1999, les températures de
solvus déterminées par la méthode métallographique sont inféramufesa 15 °C au solvus
déterminé par ATD sur poudre. Sur les alliages expérimentaux ette étude, les
températures de solvus déterminées par ATD sur le matériau filé somurds de 11 a 15°C
aux températures déterminées sur les poudres (excepté poagdallD8 ou la différence
n'est que de 2°C). Ces résultats nous poussent a croire queuksatségue I'on pourrait
obtenir en mesurant la température de solvus par métallograpinieles alliages
expérimentaux — non réalisé dans cette étude — sont tres proaeesddtenus par ATD sur
matériau filé. On peut donc raisonnablement considérer les tenmaérae solvus obtenues
par ATD sur matériau filé comme les températures de solvastéastiques de l'alliage. Les
valeurs corrigées utilisées pour I'élaboration et le traitertt@rmique correspondent donc
aux températures de solvus caractéristiques des alliag&sei88-ET puisque I'on constate
une excellente corrélation entre la température corrig@evaleur obtenue par ATD pour ces
deux alliages. En revanche, les températures mesurées snamdtlé par ATD sont
supérieures de 13 a 25°C aux températures corrigées pour deealAD et l'alliage de
référence N18-ET, la plus grande différence concernant 'alliage ADS8.

Considérant la température de solvus déterminée par ATD sugriawatfilé comme
intrinseque a l'alliage, il apparait que la densification a bténeectuée a §25°C pour
l'alliage MP1 ainsi que pour l'alliage de référence 88-ET, camait ici T comme la
température de solvus intrinséque a la composition de I'alliageevianche, pour les alliages
AD, il apparait que le filage a été effectué dans une fourcbett@rise entre Ts-38°C a Ts-
50°C ; des différences entre températures obtenues par ATDéset fds valeurs corrigées
utilisées pour conduire ce filage sont comprises entre +13 et ;+2bplis grande différence
s’observant dans le cas de I'alliage ADS.
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5.2.2 Microstructure « post filage »
Les microstructures « post—filage » des alliages sont présentéesigure 171

Dans le cas de I'alliage MP1, on observe une microstructure hétérogeactérisée par deux
types de zones, dites « subsolvus » et « supersolvus », déja obserVédimgar88-ET (cf.
3.3.2.1) méme si les limites entre les deux zones sont moins maoyeedans l'alliage de
référence ou les joints de poudre étaient encore clairemeiblesis Dans les zones
« subsolvus », on observe de gros précipit@simaires aux joints de grain et des précipités
plus petits intragranulaires, cette population étant beaucoup moimjer@ans les zones
supersolvus.

Nous avons déja expligué au chapitre 3 que le procédé de pulvérisatiagriep@mode
tournante provoque une hétérogénéité de composition chimique entre gramsdde ; des
grains de poudre de compositions chimiques différentes donneront naiasdex@récipités
de la phasg' de composition et de fraction volumique différentes, donc de terapEsate
solvus différentes. Au cours du filage, certains grains passerglawdd leur température
« intrinséque » de solvus ce qui permet une croissance dwydranes dite « supersolvus »).

Les microstructures des alliages AD ne présentent pas de gopessolvus, sinon tres
localement. C’est l'alliage AD5 qui présente la microstructaimglus homogéne : on observe
une microstructure de petits grains (2 — 10 um) ainsi quepiespités primaires intra et
intergranulaires. On note a certains endroits des alignements apitpsdy’, provenant
vraisemblablement de la structure dendritigue des poudres. Les sllfdgé et ADS
présentent une microstructure moins homogene. La distribution des t@®g¢idans l'alliage
AD7 est moins homogeéene que dans l'alliage AD5 : on note clairedifédrents alignements
de précipités essentiellement intergranulaires. Sur la figym&sentant une micrographie en
coupe axiale de l'alliage AD8, on identifie clairement un grainpdadre. On y observe
e€galement, des zones ou la taille de grain est plus petite que celle dgel’Alia.

L’analyse de ces micrographies nous montre que les alliagesdxairement a l'alliage
MP1 et & l'alliage de référence 88-ET, ont été élaborés atemeérature strictement
inférieure a la température de solvus intrinseque a leur congpositiest I'alliage AD5 qui
présente la microstructure la plus homogéne apres I'élaboratidilaga:. Si I'on considére
I’hypothese émise précédemment (cf. supra), il aurait dondl@t& dine température de T
38°C (avec Ts intrinséque a l'alliage). L'alliage MP1, aurttéaboré a une température de
T+28°C. Nous avons constaté que ce delta de température par rappohusm, du fait de
I'hétérogénéité des poudres, n'est pas suffisant pour empédaderhent le développement
de zones supersolvus. A linverse, les observations faites sullilggesa AD7 et ADS,
respectivement filés a sA4°C et Ts-50°C, nous montrent qu'un filage effectué a une
température trop basse par rapport au solvus entraine une homdgénéigaarfaite de la
microstructure.

Les alliages expérimentaux n’ont donc pas été élaborés stridtdares les mémes conditions
de température définies a priori @25°C.
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AD7 — AD8

Figure 171: Microstructure jos-filage des alliages expérimentaux MPAD5, AD7 et ADE
(Micrographies MEB au contrite invers : les phases précipitéegpparaissentn blanc
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5.2.3 Microstructure standard

L’'analyse des microstructes «post filage» a montré que les alges expérimentat
n'avaient pas tous été filéa une température de; — 25°C du fait dela détermination,
priori, des températures delvus. L’alliage MP1 ainsi que l'alliage déférence 8-ET ont
été filés a une températurl’enviror Ts25°C. En revanche, les allizss AD, développées
dans la seconde phaseiraint éte filés a des températuresspectivemnt égales a +38°C
et T-50°C. A ce stade, nos ne pouvonappréhendedans quelle msure ces différenci
influencent les propriétés G alliages apres traitement thermique cct d’autant plus qu
les températures’@aboratiin et de traitement thermique sont liée la composition d
l'alliage.

Dans ce paragraphe, les cetéristiques microstructurales aprés traite: thermique comple
sont présentées pour chacdes alliages. Pour rappel, les alliages €imentux ainsi que
l'alliage de référence 8BT ont été traités suivant deux traitements tiiques, subsolvus
supersolvus, qui sont schétisés sur liFigure 172 Les parametres utiés pour chacun de
traitements thermiques sonrésentés pour chaque alliage darTableau28.
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Figure 172: Schéma es traitements thermiques subsolvus et supeis appliqué:
aux alliages de I'étude.

T, corrigée T, ATD filé T°RSP (TTSUB)[T° RST (TT
SUPER)

N18- | 1195 1214 1170

ET

88-ET | 1130 1130 1105 1150

MP1 | 1175 1178 1150 1195

AD5 | 1175 1188 1150 1195

AD7 | 1161 1184 1140 1185

AD8 | 1178 1200 1150 1195

Tableau 28 :Températures d solvus et températures de remises en sa (partielle et totale
appliquées aux alliages expérentaux et aux alliages référence.
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5.2.3.1 Traitement thermigie subsolvu

"

Y9l __‘O' " = N
> el ‘.'ﬁ’f_f,‘:-._sﬁ_._o

e ‘:*‘.“:.. -
o LR SN R T
SR S SR s PR

Figure 173 :Micrographies NEB (X5000) de I'alliage de référence MET et des alliage
expérimentaux traitésubsohus
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¢y (um) ¢yl (um) gy'll (nm) ¢y'lll (nm)

N18-ET 5 1-3 200 30-50

88-ET 6 0,5-1 110 20-40

MP1 6-10 Inter: 1 -2 180 30-50
Quelques Intra
05-1

AD5 6-10 Inter: 1 -2 170 30-50
Intra:0,5-1

AD7 6-10 Inter et intra : 140 30-50
05-1

AD8 6-10 Inter et intra : 170 30-50
05-1

Tableau 29 : Taille de graing) et taille des précipitéy (@y) des alliages expérimentaux et des
alliages de référence traitésibsolvus.

Les microstructures de I'état subsolvus standard des alliagésnegntaux et de l'alliage de
référence N18-ET sont présentées sufFigure 173 L'alliage N18-ET est pris comme
référence pour le traitement thermique subsolvus, la compositionligeg&aN18 ayant été
développée pour étre adaptée a ce type de traitement. Sa matuwstse caractérise par une
taille de grain de 5 um, la présence de gros precigitgsmaires aux joints de grain et de
guelques rares précipités primaires intragranulaires. Les pé&cgecondaires d’'une taille
moyenne de 200 nm sont de forme cubique, les précipités tertiarésme quasi sphérique,
ont une taille de 30 a 50 nm.

Les tailles de grain des alliages expérimentalixbleau 29 sont de l'ordre de 6-10 pum
(ASTM 10-12). La taille de grain est léegerement supérieurel@ de$ alliages de référence
mais elle reste maitrisée, conformément aux objectifsétiegdé dans le cas d'un traitement
subsolvus, garantissant ainsi de bonnes propriétés en traction et en fatigue.

Dans l'alliage MP1, les précipités primaires sont majoemaént intergranulaires et
présentent une taille d'environ 1 a 2 um, plus petite que dans I'aNiA§e€ET. On note
également la présence de précipités primaires intragressilaibiques moins gros (0,5 a 1
pum) distribués aléatoirement a l'intérieur du grain et présentant unederaae regrouper en
alignements, ce qui minimise I'énergie d’interaction élastiguec la matrice[Strudel,
1983]. Dans l'alliage AD5, on observe le méme type de microstrucuae @ne distribution
systématique des précipités primaires intragranulaires selgracage" relativement régulier,
distribution que 'on retrouve également dans I'alliage AD8 et dansnamedre mesure dans
l'alliage AD7. Dans l'alliage ADS8, la population intergranulairevignt minoritaire. Dans
l'alliage AD7, on n'observe plus ou trés peu de groprimaires intergranulaires. Les
précipités visibles aux joints de grain semblent présente€lae taille et une morphologie
proche de la population intragranulaire.

Les filages des alliages AD7 et AD8 auraient été effeciuéne température inférieure de 40

a 50°C en deca du solvus (cf. supra) ; nous expliquons mal I'absencesdprégipitésy
primaires intergranulaires.

169



La taille et la forme des précipit§ssecondaires et tertiaires sont identiques dans les quatre
alliages expérimentau¥igure 179. Ceci démontre la maitrise des parametres du traitement
thermique.

La taille et la forme deg secondaires dépendent fortement de la valeur du migfiet de la
fraction volumique dey’ mais aussi de la vitesse de refroidissement aprés lsseear
solution (cf. 4.2.), qui est identique pour tous les alliages expérimefit@0%C/min), celles-

ci sont logiqguement semblables : forme quasi cubique, taille d’enviromrh7@n note que

les tailles desy’ secondaires des alliages expérimentaux sont intermédiaires egites
relevées sur le N18-ET et le 88-ET en accord avec les fract@uosiques de phasg de
chacun des alliages : a traitement thermique équivalent, plustia@rfraolumique de phasg

est grande, plus la taille des précipifésst grande.

La taille des précipitég tertiaires dépend des conditions de revenu (cf. 4.3.), identiques pour
les alliages expérimentaux (750°C/24h) : sphériques, taille entre 30 et 50 nm.

Aprés le traitement subsolvus, la microstructure intragramulaire des alliages
expérimentaux est donc caractérisée par une distribution tmodale en termes de
précipités y : gros précipités intragranulaires, précipités secondaires précipités

tertiaires. La microstructure de l'alliage AD5 apreés le tratement subsolvus se distingue
de celles des autres alliages expérimentaux par le pavage régulet systématique des
gros preécipités intragranulaires.
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Figure 174 : Micrographie MEB del’alliage de référence N1&T et Mcrographies MET
(x69000) de I'alliagede réference 8-ET et des alliages expérimentaux trissubsolvus
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5.2.3.2 Traitement thermique supersolvus

gy (um) gy'll (nm) ¢y'lll (nm)

N18-AA 50 300 Pas de donnée
[Sansoz]

88-ET 15 130 20-40

MP1 46 200 20-50

AD5 38 300 20-50

AD7 31 250 20-50

ADS8 37 180 20-50

Tableau 30 : taille de grain et taille des précipitggdes alliages expérimentaux et des alliages de
référence traitésupersolvus

Les microstructures de I'état supersolvus standard des aléggésmentaux et de l'alliage
de référence 88-ET sont présentées suFitpre 175 L'alliage 88-ET est pris comme
référence pour le traitement thermique supersolvus, la compodéitalliage René88 ayant
été développée pour étre adaptée a ce type de traitementcr8stmcture se caractérise par
une taille de grain de 15 um, des précipitésecondaires (taille moyenne de 130 nm) de
forme sphérique a tendance cuboide et des précipiEsiaires sphériques de taille comprise
entre 20 et 40 nm.

La taille de grain Tableau 30) des alliages expérimentaux (30 a 50 um) est 2 a 3 fois
supérieure a celle de l'alliage de référence 88-ET (15 @Getde différence est a corréler au
taux de carbone présent dans les alliages. Il est deux foisrglagant dans l'alliage 88 que
dans les nuances expérimentales. Le carbone forme des carlmadssa®éments comme le
chrome ou le molybdene. lIs se forment préférentiellement aux joints de gin conduit a

un ancrage plus important lors de la remise en solution a haute température.

Dans les alliages AD7 et AD8 on constate une précipitation éparsgoints de grain de
précipitésy intergranulaires plus gros que les précipités secondairegriatiaaires Figure
176b et Figurel77g. Il s’agit vraisemblablement dé primaires qui n’ont pas complétement
été remis en solution. On n’observe pas ce phénomeéne dans lessdlliBd et AD5Kigure
177H. Localement, il est également observé des zones qui n'ont pekifia solvus de la
phasey (Figure 1763. On y voit alors une précipitation de type primaire associée a une faible
taille de grain. Ces observations sont a relier a la tempéraftective de la remise en
solution. Comme nous l'avons vu (cf. 5.2.1), les températures intrinsequedvde des
alliages AD sont supérieures de 13 a 25°C en comparaison desarmggchoisies apres
correction, contrairement a l'alliage MP1 ou la température iehaisrrespond a la
température intrinséque de solvus. La remise en solution totaffexttice 15°C au-dela de
la température de solvus corrigée ; pour l'alliage AD5, la diffée entre température
intrinseque et température corrigée est de 13°C, une remise eorstitdle des précipités

est donc bien effectuée, mais a une température réelle supéd@mviron 12°C. En
revanche, pour les alliages AD7 et AD8 ou les difféerences sqeatgement de 23 et 25°C,
le traitement réalisé est donc effectué a une tempématocbe de la température intrinséque
de solvus, ce qui explique la présence ylggimaires intergranulaires et des zones « grain
fin » observées.
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Figure 175 : Micrographies MEB de l'alliage de référence -ET et des iliages expérimentat
traités supersolvus Attention I'échelle correspond a un grandissement s plus important poL
I'alliage 88-ET.
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Figure 176 : Micrographies MEB de l'alliage AD7 traigupersolvusa deux
grandissements (a) X1000 et b) X20000).

9
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Figure 177 : Micrographies MEB des alliages a) AD8 (X5000) et b)
AD5(X10000) traitésupersolvus

Les tailles des précipit§s secondaires intragranulaires sont comprises entre 180 et 300 nm,
soit une taille plus importante que ceux de l'alliage de référ8BdeT, en accord avec la
fraction de phasg. Contrairement au cas du traitement subsolvus, on observe des diéf&ren
de taille et de forme de ces précipit§s secondaires entre les différents alliages
expérimentauxKigure 17§. On observe des précipitgscubiques et octocubiques dans les
microstructures des alliages MP1 et AD5. hesecondaires sont plus gros dans l'alliage
AD5 (300nm) que dans l'alliage MP1 (200 nm). Dans l'alliage AD7,\lesecondaires
présentent une taille intermédiaire de 250 nm et sont plutdt sphertirae si I'on observe
qguelques octocubes. L’alliage AD8 présente une microstructurg gecondaires qui se
démarque des autres alliages expérimentaux : les précipitéplasnpetits (180 nm) et
présentent une forme sphérique a tendance cuboide. Contrairemeniages &D7 et ADS,

la remise en solution pour l'alliage AD5 est effectuéedargnt au-dessus de la température
de solvus ; tout l§' est donc remis en solution. Les précipifesecondaires sont donc plus
gros.
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Figure 178 : Micrographies MET (x30600) de l'alliage de référence 8&Edes alliages
expérimentaux traitésupersolvus
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5.2.4 Microstructure vieillie

Md, (eV) TCP
observées

N18-ET 0,934 XXX
88-ET 0,935 €
MP1 0,925 XX
AD5 0,917 O
AD7 0,909 O
ADS8 0,910 O

Tableau 31 : Caractéristiques de stabilité chimique des
alliages expérimentaux et des alliages de référence de
l'étude (x, présenceg, traces, O, absence. (Pour le
calcul du Md, cf. 2.2.1.3)

Des essais de vieillissement ont été effectués a 750°Cdudies variant de 350 a 500h sur
les alliages de référence N18-ET et 88-ET (cf. 2.2.1.3) etlliages expérimentaux aprés un
traitement subsolvus.

Pour rappel concernant les alliages de référence, on observe uneprécipitation
intergranulaire de phases TCP dans l'alliage N1§HEJure 72 tandis que l'alliage 88-ET
(Figure 73 en est exempt en accord avec les résultats obtenus silliagssacommerciaux
N18 et René 88Guédou, 1992 ; Wlodek, 1992].

L'alliage MP1, aprés un vieillissement prolongé pendant 450h a 750°@ngréane
précipitation continue de phases TCP aux joints de graguie 179. La valeur du parametre
Md calculé sur la composition de cet alliage est de 0,925 : eelitiee donc |égerement au-
dela de la limite de stabilité choisie dans le cadre de cette étude (0,92).

Dans les alliages AD, notamment AD7 et AD8, les concentratieasléments W, Mo, Cr,
promoteurs des phases TCP, ont été diminuées par rapport a la canptesitalliage MP1
(cf. 2.2.2.3.2.) ce qui conduit a I'obtention d'un parametre Md plus bateefais en deca de
la limite de stabilité Tableau 3}

Les trois alliages AD ont été vieillis & 750°C pendant 350h poiertésir stabilité a long
terme. L'observation des micrographies correspondahtgaré 179 permet effectivement
de constater l'absence de phases TCP. On reléeve quelques éparésde carbures,
notamment dans les alliages AD7 et ADS.

Ces résultats montrent que la limite de stabilité définitdy < 0,92 est un critére pertinent
concernant la gamme de compositions des alliages expérimentaux d#imisetie étude.
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Figure 179 :Micrographies MIB (électrons rétrodiffusés) de I'alliage MP1lrés remise en solutic
partielle (Ts25°C/4h, 100°C/nn) et vieillissement a 750°C/450h et des alecs AD aprés remise
solution partielle (T25°C/4h, 200°C/min) et vieillissemeni750°C/350h.

Le Tableau 3%résente uneue d’ensemble des microstructures prése dans cette étuc
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MP1

AD5

AD7

AD8

VIEILLIE

Tableau 32 :Récapitulatif desnicrostructures des alliages expérimeni: aprés un traitemer
subsolvus (SUB)aprés un traement supersolv (SUPER) apres un vieillisemer suivant une

remise en solution subsolvOSIEILLIE).
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5.3 Caractéristiques mécanigues

L'objectif de I'étude consiste en l'invention d’une nouvelle compositiensuperalliages.
Pour y parvenir, une évaluation sommaire des caractéristiquesnigees en traction et en
fluage est réalisée. Des essais de propagation de fissure sont égalaliséstseér les alliages
les plus « prometteurs ». Pour chaque composition d’alliageglestchitements thermiques
(subsolvus et supersolvus) sont caractérisés.

Les essais de traction sont réalisés a température ambiante, 650 et 700°C.

Lors de la premiere partie de I'étude, les conditions de fluagétérdéfinies & 700°C sous
550 MPa mais certaines nuances experimentales ont présenté alesatiéhs trop faibles
pour pouvoir discriminer les compositions entre elles. En conséquencégeldasseconde
partie de développement, la contrainte d’essai a été reled®@ BPa. Dans une phase trés
amont de développement d’alliage, les conditions optimales d'ssstdifficiles a prévoir
exactement. Toutefois, I'élévation de la contrainte en coursudEétmontre que les
spécifications initiales en tenue au fluage sont largement atteintes désiarprpartie.
Notons ici que les allongements a rupture des alliages expérumaetavés tant en traction
gu'en fluage démontrent une bonne qualité d'élaboration et d'une ductiitecte,
contrairement a l'alliage expérimental MP3 (cf. 2.1.4.2.).

5.3.1 Traction

Pour rappel (cf. 3.1.2.3.), tous les essais ont été menés a une vitekggadement de la
traverse de 2mm/min soit une vitesse de déformation de T &“10rrois températures ont
été testées conformément au programme d'étude commun ONERA/CDM.

5.3.1.1 Apres un traitement subsolvus

Les essais concernant l'alliage N18-ET ont été menésNEIRA sans extensometre. Afin de
pouvoir comparer les résultats des alliages expérimentaux etvatti@ge de référence, nous
présentons les courbes avec les données calculées a partir dundéptase la traverse, les
essais a 'ONERA n’étant pas instrumentés en extensometre surdesei@s.

L'observation de I'allure générale des courlégire 180 nous montre tout d’abord que les
alliages expérimentaux développent, a 20 et 650°C, des propriétéstiem tsapérieures ou
égales a celles de l'alliage de référence N18-ET : l'alligfEl présente les plus hautes
limites d’élasticité et résistance maximale, l'alliagP7 les plus faibles, les courbes des
alliages AD5 et AD8 sont intermédiaires entre celles desggas MP1 et AD7. A 700°C, la
tendance change concernant la résistance maximale : I'alliB@e phesente la plus forte
valeur, l'alliage ADS5 la plus faible, les alliages MP1 et APrésentent des valeurs
intermédiaires.

L’analyse plus précise des valeurs des écarts plastiqueséERpque alliage testé, reportées
dans leTableau 33en regard des spécifications industrielles pour la nouvelle congositi
pour application Haute Résistance (alliage HR), nous montre qu’a 2€¢axt Iplastique le
plus grand est relevé sur lalliage N18-ET. Aucun alliage exeétal n’atteint la
spécification proposée a 20°C, soit 510 MPa. En revanche, a haute temepdest écarts
plastiques des alliages MP1 et AD sont supérieurs a celui du N18-ET.

179



A 650°C, I'écart plastique de la nuance AD7 présente la plus \asse de tous les alliages
expérimentaux, inférieure a la spécification industrielle (425aMRndis que les écarts
plastiques des alliages MP1 et AD5 sont respectivement égaux a 438 &Pa a cette

température. A 700°C, la tendance s’inverse par rapport aux résidtatais a 650°C : les

alliages AD8 et AD7 présentent les écarts plastiques Iesipiportants, ceux des alliages
MP1 et AD5 sont les plus faibles avec une différence de 118 MitRa les alliages AD8 et

ADS.

Il est a noter que les allongements a rupture des alliagesofAD) a toutes températures,
supérieurs a celui de la nuance MP1. On constate également que, queslsoit la

température, la limite d'élasticité a 0,2% des alliagesest plus faible que celle de l'alliage
MP1 ce qui va dans le sens inverse du fait que plus la fraction deyplest élevée, plus la

limite d'élasticité est grande, la fraction de phgsétant |légerement supérieure dans les
alliages AD (cf. 5.1).
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Figure 180 : Courbes de traction (Données « traverse ») des alliagesiragpérux MP1 et AD

traités subsolvus 20, 650 et 700°C et de l'alliage expérimental N18-ET traitbsolvusa 20 et
650°C.
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20°C 650°C 700°C

Roz |Rm |A% |EP | R; |Rn |A% |EP | R; |Rn | A% | EP
Spécif. HR| 1020 1530 510 | 975 | 1400 425 1200
N18-ET | 1130|1633 16,5 | 503 | 1067| 1474 19,7 | 399
88-ET 1211 1618| 16,6 | 407 | 1091 1445| 19 | 354 | 1080| 1224 13,4 | 144
MP1 1270| 1715| 15 | 445 | 1162 1635| 11 | 473 | 1119| 1373| 8 | 254
AD5 1198| 1643| 16 | 445 | 1132| 1590| 16 | 458 | 1103| 1351| 12 | 248
AD7 1166| 1641| 16 | 475 | 1067 | 1482| 17 | 415 | 1070| 1408| 14 | 338
ADS8 1194| 1577| 11 | 383 | 1122| 1567| 20 | 445 | 1101 1467| 16 | 366

Tableau 33 : Caractéristiques mécaniques en traction des allieggsrimentaux et des alliages de
référence traitéssubsolvus(déformations calculées a partir du déplacement de la traverse, pour
comparaison avec N18-ET, pas d'essai a 700°C sur N18-ET).

5.3.1.2 Apres un traitement supersolvus

Les résultats obtenus sur les alliages expérimentaux tsaipessolvus sont comparés a ceux
obtenus sur l'alliage de référence 88-ET traité thermiquemera deéme maniére. Les
courbes conventionnelles (données extensomeétre) obtenues sur les ddis§e aux trois
températures sont reportées sufigure 181

Les valeurs de &, Ry, EP de tous les alliages expérimentaliableau 34 sont supérieures
aux specifications demandées sauf I'écart plastigue a 20°C toujofé@seur aux
spécifications, quel que soit I'alliage considéré, ce qui estiglentaux résultats obtenus
apres un traitement subsolvus.

On note que l'alliage MP1 présente la plus haute limite d’élgstjuel que soit le traitement
thermique et quelle que soit la température de I'essai. En reyvaétart plastique de cet
alliage est le plus faible comparativement aux alliages Aldr@ un R, plus haut a 650°C)
notamment en température.

On s'intéresse ici plus particulierement aux résultats obtenu®0AC, le traitement
supersolvus correspondant a l'orientation « Haute Température etté température, la
résistance maximale (frde tous les alliages est supérieure a celle de I'alliage 38dH& de
I'alliage AD5 étant la plus élevée. Seuls les alliages ADSDE présentent un écart plastique
supérieur a celui de l'alliage de référence. L'alliage AD8phgdt performant a 650°C mais
ses propriétés baissent a 700°C, c’est la tendance contrairle aoloservée aprés un
traitement subsolvus.

181



1600

1600
1500 1500
1400 - 1400 -
o )
£ 1300 | £ 1300
g e
£1200 £ 1200
g g
= S
S 1100 § 1100 -
1000 1000
900 900
0 5 . 10 15 20 0 5. 10 15 20
Déformation (%) Déformation (%)
Traction a 20°C Traction a 650°C
1600
1500 |
1400 —88-ET
™
£ 1300 —MP1
@
£ 1200 —AD5
£
S 1100 —AD7
1000 - |ff —AD8

900

5 . 10 15
Déformation (%)

Traction a 700°C

Figure 181 : Courbes de traction (Données « extensométre ») des alliggEingentaux
MP1 et AD et de l'alliage expérimental 88-ET traigégpersolvus 20, 650 et 700°C.

20°C 650°C 700°C

Ro; |Rm |A% |EP | Rz |Rm |A% |EP | R; |Rm | A% | EP
Spécif. HT | 970 | 1480 510 | 925 | 1350 425 1300
88-ET 1003| 1544 31 | 451 | 1003| 1436] 14 | 433 | 975 | 1320] 30 | 345
MP1 1225| 1635| 16 | 410 | 1090| 1515] 16 | 425 | 1095] 1428| 16 | 333
AD5 1113] 1511] 15 | 398 | 987 | 1436 10 | 449 | 999 | 1440| 19 | 441
AD7 1103| 1478| 16 | 375 | 988 | 1449 15 | 461 | 996 | 1423| 21 | 427
ADS 1099| 1545] 16 | 446 | 1000] 1460 17 | 460 | 991 | 1317| 17 | 326

Tableau 34 : Caractéristiques mécaniques en traction des alliage&imentaux et de l'alliage de
référence 88-AA traitéssupersolvus (déformations calculées a partir du déplacement de
I'extensometre).

182



5.3.1.3 Synthese des essais de traction

En termes de résistance maximalg)(Bt d’écart plastique (EP), les meilleurs alliages aprés
un traitemensubsolvussont MP1 et AD5 a 650°C et I'alliage AD8 a 700°C. L'inversion des
tendances entre 650 et 700°C montre I'enjeu en termes de gain des ¢soarigaute
température ; nous avions déja observé (cf. 4.1.2.1) la baisse d#stange maximale de
I'alliage 88-ET entre 650 et 700°C notamment apres un traitement subdayurse (119.

Suivant ces mémes criteres, apres un traitenseipiersolvus I'ensemble des alliages
expérimentaux développent des propriétés a 650°C supérieures a deellegliage de

référence 88-ET et que les spécifications industrielles. A 70Qilade AD5 se distingue
par des propriétés supérieures.

L'objectif de I'étude est de choisir une composition permettanteitalre des propriétés
meécaniques supérieures a celles de I'alliage N18 quel quéobgectif (« Haute Résistance »
ou « Haute Température ») choisi, celui-ci dépendant notamment damgait thermique
(subsolvus ou supersolvus) appliqué. Les résultats obtenus en traction ninojiee le
meilleur compromis en termes de composition selon ces criténesiit au choix des alliages
ADS5 et ADS8, l'alliage MP1 se classant troisieme.

5.3.2 Propagation de fissure

Les essais de propagation de fissure ont été menés a SndamachMe apres la phase de
caractérisation mécanique en traction et fluage. Du faitrdesds de I'étude, ils n’ont
concerné que les alliages expérimentaux présentant des pprigigsiques,
microstructurales et des propriétés mécaniques en traction duasge répondant aux
spécifications définies en début d'étude (cf. 2.2.2.1). Ainsi, concernantallieges
expérimentaux du CDM, seuls les alliages MP1, AD5 et AD8 ont été testés.

De plus, le protocole initial de I'essai a été modifie. Eietefdeux types d'essais étaient
initialement prévus a 650°C : un essai de fatigue "cycle ssarss temps de maintien, a une
fréquence de 0,5 Hz et un essai de fatigue-fluage "trapéeze 10-3@©0"un temps de
maintien de 300s. La modification consiste a effectuer un essai deublene seule
éprouvette : pour chaque éprouvette d’alliage, I'essai commence pgelisinus” puis, une

fois la droite de Parisg% =CAK™) atteinte, on poursuit par l'essai "trapeze 10-300-10".

Les essais ont concerné les alliages expérimentaux MP1, AD5 et ABliage de référence
88-ET traités subsolvus et supersolvus ainsi que l'alliage N18&#® suivant deux voies
subsolvus : le traitement subsolvus dit standard, appliqué a toutes heesida cette étude,
et le traitement subsolvus appliqué industriellement au NaBl¢au 3%.

Traitement thermique subsolvus Traitement thermique
industriel subsolvus utilisé dans I'étude
experimentale
1165°C/4h 1170°C/4h
100°C/min 100°C/min
Double revenu 700°C/24h  puisvMionorevenu 750°C/24h
800°C/4h

Tableau 35: Rappel des deux traitements thermiques subsolvusuéppéqg
N18-ET dans le cadre des essais de fissuration menés a 650°C.
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L'alliage N18 est lalliage « petit grain » (traitemergubsolvus) reconnu comme
particulierement performant dans la tenue a la propagation de fssgdemps de maintien.
L’alliage René 88DT, alliage « grain moyen » (traitement sghens)tolérant au dommage
est performant dans la résistance a 'amorcage en fatiggerékaltats correspondant aux
alliages traités subsolvus d’'une part et supersolvus d’autre pagrésahtés en deux parties
distinctes. Les résultats obtenus sur les alliages expérimentasant respectivement
comparés aux alliages de référence N18-ET et 88-ET.

5.3.2.1 Apres un traitement subsolvus

Les essais concernant les alliages traités subsolvus soanhtgsesur la&igure 182pour la
partie «sinus » et sur IRigure 183 pour la partie «trapeze ». Les résultats des essais
effectués sur le N18 industriel (N18-AA) apparaissent enstrpleins. Les résultats
correspondant au N18-ET traité suivant le traitement thermique subsmmmun a I'étude
expérimentale (SUB) d’'une part et traité suivant le traiténtfgermique subsolvus appliqué
industriellement au N18-AA (INDUS) d’autre part sont représeatésoir respectivement
par des marques en disques pleins et des marques en disques Ewgpardit que les
résultats obtenus sur le N18-ET « subsolvus industriel » sont cohéngdsla courbe
correspondant au N18-AA « subsolvus industriel » : les courbes de il pé&atigue » sont
superposées, celle du N18-ET de la partie « fatigue-fluageerelégnt décalée de moins de
10°® m/cycle vers des vitesses plus hauteaKadentiques, par rapport & celle du N18-AA.
Ces résultats confirment la qualité de I'élaboration choisie dans aeteeatpérimentale et la
validité de la comparaison entre alliages expérimentaux agedlide référence « ET » (cf.
3.3.). En revanche, les résultats correspondant au N18-ET « subsolvus statisinguliers
notamment dans la partie « fatigue fluage » ou les vites€d§ identiques, sont supérieures
de presque deux décades a ceux du N18-AA « subsolvus industriel ». | rediet a une
erreur du mode opératoire de traitement thermique « subsolvus &uda &té réalisapres
usinage des éprouvettes et non sur ébauches avant usinage. Cds résdtat donc pas
représentatifs et ne seront pas utilisés pour la comparaisonlesveésultats des alliages
expérimentaux. On se réfere donc ici aux résultats obtenus sur les allis33E Mt N18-AA

« subsolvus industriel ».

Les résultats des alliages expérimentaux MP1 AD5 et AD8 s@semiés. Les résultats
correspondant a l'alliage de référence 88-ET (disques gris) séseriés é€galement ; en
effet, cet alliage constitue le référent premier de I'étude mené®klu C

Concernant les résultats obtenus en fatiguAK&dentiques (entre 20 et 30 M#a), les
alliages expérimentaux ainsi que I'alliage de référenceB8eEsituent dans la méme gamme
de vitesse que l'alliage N18-ET « subsolvus industriel ». Leagaki AD5 et AD8 se décalent
légerement vers des vitesses inférieutedbleau 36.

En fatigue-fluage 4K entre 25 et 50 MPam), les courbes des alliages expérimentaux sont
superposées a celle de l'alliage de référence 88-ET. LegeHliADS et AD8 se décalent
légerement vers des vitesses inférieures. En revancl aquivalent, les vitesses de
propagation de fissure sont supérieures a celle de I'alliage N18-ET « subedlvsisiel ».
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Figure 182 : Courbes de propagation de fissure (partie Sinus, 0,5 188DeC

des alliages expérimentaux MP1, AD5 et AD8, des alliagesfdeenge 88-ET
traités subsolvus de l'alliage de référence N18-ET traité selon deux voies
subsolvus, SUB (« standard » de I'étude) et INDUS (« standard » industriel) et
du N18-AA traité subsolvus suivant le standard industriel.
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Figure 183 : Courbes de propagation de fissure (partie « trapéze » 10-300-10, 0,5
Hz) a 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et ADS, des alliages d
référence 88-ET traitésubsolvus de l'alliage de référence N18-ET traité selon
deux voies subsolvus, SUB (« standard » de I'étude) et INDUS (« standard
industriel) et du N18-AA traité subsolvus suivant le standard industriel.
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SINUS TRAPEZE
AK=22MPaVm | AK=35MPaVm

N18-ET SINUS TRAPEZE
(sub indus) 1,60E-07 3,90E-06 AK=22MPaVm | AK=35MPaVm
88-ET 1,80E-07 2,80E-05 88-ET 1,50E-07 7,90E-06
MP1 1,50E-07 2,80E-05 MP1 8,50E-08 3,70E-06
AD5 1,20E-07 1,40E-05 AD5 3,50E-08 3,20E-06
ADS8 1,30E-07 2,40E-05 ADS8 1,10E-07 3,90E-06

Tableau 36 : Vitesse de propagation de fissureTableau 37 : Vitesse de propagation de fissure a
650°C en fatigue (« sinus ») et fatigue-fluaggh0°C en fatigue (« sinus ») et fatigue-fluage
(« trapéze ») pour les alliages expérimentauf trapeze ») pour les alliages expérimentaux et
l'alliage de référence 88-ET traitéssubsolvus l'alliage de  référence  88-ET  traités
étude » et pour l'alliage de référence N18-Ed supersolvustude ».

traité «subsolvusndustriel ».

5.3.2.2 Apres un traitement supersolvus

Les essais concernant les alliages traités supersolvus éeah@s sur I&igure 184pour la
partie «sinus » et sur laigure 185pour la partie «trapeze ». Les résultats des alliages
expérimentaux MP1, AD5, ADS et de l'alliage de référence 88-ET sont présemsiégue les
résultats disponibles sur le René 88 en sollicitation de tygéatDans la littérature, aucun
résultat d’essai en fatigue fluage 10-300-10 a 650°C n’est disponible sur le René 88.

L'observation des courbes obtenues sur les alliages expérimentdimedeurs bonnes
performances en comparaison de l'alliage de référence 88-E&iféintant en fatigue/AK
entre 15 et 25 MPam) qu’en fatigue-fluage/AK entre 25 et 50 MPan), leurs vitesses de
propagation de fissure sont plus faibleg\ka équivalent, que celles de l'alliage 88-ET. Les
courbes des alliages MP1 et AD8 sont superposées tandis queooafpandant a l'alliage
AD5 se décale vers des vitesses inférieures.

Si 'on compare les deux traitements thermiques en considéraitedae de propagation de
. da . . . e L
flssurem a unAK donné, on constate qu’il y a peu de différence pour les résultats en

fatigue, les vitesses étant tres légerement inférieures ldacas du traitement thermique
supersolvusTableau 37. En fatigue-fluage en revanche on observe des vitesses unéérie
d’environ une décade dans le cas du traitement supersolvus par rappiaiteraent
subsolvus &\K=35 MPa/m. Ces résultats sont en accord avec ceux couramment admis
indiquant que la diminution de la taille de grain entraine une augtioentte la vitesse de
propagation de fissure en fatigue-fluage.

Parmi 'ensemble des alliages expérimentaux, c’est I'alliageD$ qui présente les vitesses
les plus basses, tant aprés un traitement subsolvus qu’aprés un traitent supersolvus.
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Les résultats obtenus en propagation de fissure se situent ausisfgédiications du cahier
des charges et confirment ainsi la pertinence des compositions expéemedeptaktte étude.
Les résultats obtenus sur les alliages traités « subsaiwds ¥ démontrent une résistance
eéquivalente a celle du N18-ET traité « subsolvus industriel » eragatipn de fissure en
fatigue. La comparaison étant indirecte en termes de traitefmermique, on soulignera ici
limportance de l'optimisation du traitement thermique pour permdiimélioration des
propriétés meécaniques (cf. chapitre 4).

Les résultats obtenus sur les alliages traités « superséiude » montrent de meilleures
performances en propagation de fissure en fatigue fluage qee dell’alliage de référence
88-ET.

Les données obtenues en traction et en propagation de fissure démaopieeres
compositions choisies conduisent a une optimisation des propriétés tametdts grains »
(traitement subsolvus, alliage de référence N18) qu'en «grains moyémnaitement
supersolvus, alliage de référence René88DT).
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Figure 184 : Courbes de propagation de fissure (partie Sinus, 0,5
Hz) & 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et ADS8, de
I'alliage de référence 88-ET et du René 88 trag@persolvuset

du N18-AA traité suivant le traitement thermique subsolvus
industriel.
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Figure 185 : Courbes de propagation de fissure (partie « trapéze » 10-300-
10, 0,5 Hz) a 650°C des alliages expérimentaux MP1, AD5 et ADS8, de
I'alliage de référence 88-ET traitésipersolvuset du N18-AA traité suivant

le traitement thermique subsolvus industriel.

5.3.3 Fluage

5.3.3.1 Essais sous 550 MPa a 700°C
Alliage MP1 vs alliage de référence 88-ET

Les essais de fluage sur les alliages de la premiere gadsdude (MP1 et MP3 — pour les
résultats concernant MP3, cf. 2.1.4.2.) ont été conduits a 700°C sous 550 Ml@a. Cett
condition avait été définie en cours d'étude par Snecma.

A 700°C sous 550 MPa, on observe une bien meilleure tenue au fluage amd’alli
expérimental que celle de l'alliage de référence 88-ETeetpour les deux traitements
thermiques appliqués-igure 189 : au bout de 3000h d'essai, I'alliage MP1 n'avait flué que

de 0,3%. Aux vues des résultats obtenus sur la nuance MP1, il a donc été décidé de poursuivre
I'essai en élevant la contrainte de 100 MPa (cf. 3.1.2.3).
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Figure 186 : Courbes de fluage sous 550 MPa a 700°C de [lalliage
expérimental MP1 et de l'alliage de référence 88-ET trastélssolvuset
supersolvus (Pour l'alliage expérimental, les essais ont été prolongés sou
650 MPa a partir de 3000h d’essai sous 550 MPa)

Choix de la représentation graphique

Sur les courbes @éformation/temps», c’est I'évolution de ladéformation totale qui est
présentéeRigure 186. Le temps correspondant a la mise en charge élastiquetrasiché.

, : , . § .0 )
La déformation au « temps zéro » correspond donc a la deformaﬁsquleadag, E étant le

module d’Young estimé a partir des essais de traction melaém@me température ef la
contrainte nominale appliquée.

Dans cette étude, on a cherché la représentation graphique la pitsnpempermettant de
rendre compte a la fois des changements de régime de déformiaties particularités de nos
alliages (déformation nulle ou négative). En premiere appracteereprésentation linéaire
(non logarithmique) dela vitesse de déformation en fonction du tempa été tracéeSur la
Figure 187 on observe les courbes ainsi tracées pour les alliages MP1 et, 8BHEds
suivant les deux voies étudiées (subsolvus et supersolvus) : on voit bitgendesces
générales mais les temps de début et de fin de chacun dessstadess imprécis notamment
en début du fluage ou la courbe est trés dense, de plus cette repidse® permet pas de
visualiser les vitesses minimales pour pouvoir comparer les alliages.

Pour & la fois visualiser les changements de régime ghdémoméne de déformation
« négative », la représentation ke déformation totale en fonction du logarithme du
tempsa finalement été choisie : surdgure 188 on observe la courbe ainsi tracée —de 0 a 1
% de déformation totale — pour les alliages MP1 et 88-ET traités subsolvus sbbuser

La représentation dudogarithme de la vitesse de déformation en fonction de la

déformation est utilisée dans un second temps (cf. 5.4.1) pour comparer Finfudes
traitements thermiques et permettre de déterminer le début du fludajectert
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Figure 187 : Vitesse de déformation en fonction du temps en fluage a
700°C sous 550 MPa puis sous 650 MPa (représentation non
logarithmique) de I'alliage expérimental MP1 et de I'alliage de réfée
88-ET traitéssubsolvusetsupersolvus
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Figure 188 : Courbes de fluage sous 550 MPa a 700°C de lalliage
expérimental MP1, de l'alliage de référence 88-ET traigésolvus et
supersolvus (Pour l'alliage expérimental MP1, les essais ont été prolongés
sous 650 MPa a partir de 3000h d’essai sous 550 MPa) Représentation en
logarithme du temps.
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On constate ainsi que la vitesse de déformation de I'alliage MRA&dubsolvusest nulle au
cours des 800 premiéres heures. Entre 800 et 3000h, la vitesse de défoesiationstante
puis au-dela de 3000h — la contrainte est élevée a 650 MPa -dsevdagmente avec le
temps.

La forme de la courbe de l'alliage 88-ET traité subsolvus estiglee a celle de I'alliage
MP1 traité subsolvus a deux différences pres : on observe d’ungnpdegere augmentation
de la déformation dans les premiéres minutes de I'essaildtedigart, 'augmentation de la
déformation a lieu beaucoup plus tét, vers 200h, avec une vitesse de tiéfoicoastante
jusqu’a environ 500h puis une accélération constante au-dela. Rappelonsantediate n'a
pas été augmentée dans le cas de cet alliage de référence.

La déformation de l'alliage expérimental MP1 tratéersolvusest constante jusqu’a 1000h.
Ensuite on observe une |égere augmentation de la déformatiorprttaimte appliquée est
toujours de 550 MPa. Au-dela de 3000h, sous 650 MPa, on observe une augmentation de la
déformation plus nette et ce, jusqu’a l'interruption de I'essai apussde 4500h d’essai, pour

une déformation totale de 0,8%. L'alliage de référence 88-ET waérsolvus présente une
vitesse de déformation initiale constante pendant la premiére dessai. La déformation

est ensuite constante jusqu’a 10h. Au-dela, la vitesse augmente continlment.

Aux vues des résultats obtenus sur l'alliage MP1, qu'il soitétisibsolvus ou supersolvus,
on constate qu’il était nécessaire d'optimiser les conditionsad'@sgir obtenir une
déformation appréciable et qui permette de comparer les alkagésimentaux dans un délai
raisonnable. En conséquence, au bout de 3000h de fluage de l'alliageddPsb8 MPa, la
contrainte a été relevée de 100 MPa pour étre portée a 650 MBa.c@te valeur de
contrainte qui a ensuite été retenue pour I'évaluation en fluage des nuances AD.

Pour la présentation des résultats des alliages expérimeniawn Ahoisit donc pour une
premiere approche les représentations suivantes :

- Déformation totale en fonction du temps,

- Déformation totale en fonction du logarithme du temps.
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5.3.3.2 Essais sous 650 et 700 MPa a 700°C
Alliages expérimentaux AD vs alliage de référence 88-AA

Les essais de fluage sur les alliages expérimentaux AQt@menés a 700°C sous 650 MPa
(cf. supra) apres les deux traitements thermiques. LegedlidP1l, AD5 et AD8 traités
supersolvus ainsi que les alliages MP1 et AD7 traités subsolvugjaleiment été testés a
700°C sous 700 MPa. Un essai supplémentaire sous 750 MPa a 700°C anpenétisur
I'alliage ADS traité supersolvus. L'alliage 88-ET n’ayant pas été ssié ces contraintes, les
résultats des alliages expérimentaux ont donc été comparés decéaltiage de référence
88-AA (cf. 3.3.).

Alliage de référence 88-AA

La courbe de l'alliage 88-AA traité subsolvus testé a 700°C 8603vIPa est reportée sur la
Figure 189 celle du méme alliage traité supersolvus testé dans leesnéonditions sur la
Figure 190 Pour chacune des deux figures, la déformation totale estepf@ésn fonction
du temps (@) et en fonction du logarithme du temps (b).

La déformation en fluage a 700°C sous 650 MPa de l'alliage de mé&88-AA traité
subsolvusen fonction du temps suit une courbe « classique » des sugestliaprés une
augmentation dans les premieres minutes de I'essai (horemid®arge) correspondant a un
stade de fluage primaire, la déformation se stabilise (flseg®nnaire) jusqu’a 100h puis la
vitesse de déformation augmente (fluage tertiaire) jusqu’a mupdur715h pour une

déformation totale de 6,8%, soit une déforma8ipn € (avecg;, déformation apres la mise en
charge) au cours de I'essai de 6,6%.

Dans les mémes conditions de fluage, la déformation totale emofoct temps de I'alliage

de référenc@8-AA traité supersolvusprésente une évolution similaire avec cependant une
légere décroissance de la déformation (moins de 0,02%) étalédlemtre00h d’essai, s’en
suit le fluage tertiaire jusqu’a l'interruption de I'essai au 675h d’essai, la déformation
totale étant de 0,96%(— & =0,5%). Toujours a 700°C, un essai a été mené sur l'alliage 88-
AA traité supersolvus sou®0 MPa (Figure 19). Dans ces conditions, la phase stationnaire
est tres courte, le stade tertiaire débutant des 1h d’'esspi'a la rupture au bout de 205h
pour une déformation totale de 8,986 € =8,3%).
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Figure 189 : Courbes de fluage sous 650 MPa a 700é€ alliages expérimentaux MP1,

AD5, AD7, AD8, de l'alliage de référence 88-AA traitésbsolvus (Pour [lalliage

expérimental MP1, le chargement a 650MPa est effectué aprés 3008h550 MPa a

700°C, pour l'alliage AD5, la contrainte est augmentée a 850 MPa pendasail’'entre

2500 et 2700h puis rediminuée a 650 MPa).

(a) Représentation de la déformation totale entre O et 2% en fonction du temps.
(b) Représentation de la déformation totale entre 0,2 et 1% endordii logarithmique du

temps.
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Figure 190 : Courbes de fluage sous 650 MPa a 700°C des alliages expgérmen
MP1, AD5, AD7, ADS8, de l'alliage de référence 88-AA tragapersolvus(Pour
l'alliage expérimental MP1, le chargement a 650MPa est effepugés 3000h sous
550 MPa a 700°C).
(a) Représentation de la déformation totale entre 0 et 3% en fonction du temps.
(b) Représentation de la déformation totale entre 0,2 et 3% ertidondu
logarithmique du temps.
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Figure 191 : Courbes de fluage sous 700 MPa a 700°C des alliages expérimentaux
MP1, AD5, AD7, de l'alliage de référence 88-AA tragé@persolvus
(a) Représentation de la déformation totale en fonction du temps.

(b) Représentation de la déformation totale entre 0,2 et 1% enidondu

logarithmique du temps de déformation totale.

195



Alliage expérimental MP1

Sur lesFigure 189 et Figure 19(apparaissent également les courbes de lalliage MP1
renommeées respectivement « MP1 SUB pseudo 650 MPa » et « MFERSp#eudo 650
MPa » correspondant aux essais menés sous 650 MPa sur I'slPdgaprés 3000h sous 550
MPa a 700°C (cf. 5.3.3.1).

Dans le cas de l'alliage expérimental trastdbsolvus on constate d’abord une vitesse de
déformation nulle pendant 10h aprés l'augmentation de la contrainte de@#DMPa puis
une augmentation de la déformation jusqu’a l'interruption de I'egs@sal050h sous 650
MPa, la déformation totale étant de 3,3%. Pour I'alliage MPtétsapersolvustesté dans les
mémes conditions, le stade stationnaire a vitesse nulle dure 40s.hélgssai a été
interrompu aprés 1500h sous 650 MPa, la déformation totale est de 0,8%.

L'alliage MP1 traitésubsolvusa été testé a 700°C sous 700 MP@\re 193. On observe
un fluage stationnaire a vitesse de déformation nulle depuis la fenndise en charge jusqu’a
200h d’essai suivi par une augmentation de la déformation jusqgotartiption de I'essai
apres 1050h et 0,93% de déformation totale. Depuis la fin de éaemisharge, I'alliage s’est

donc déformé & — €)) de 0,5% (déformation initiale de 0,44%). L'alliage MP1 traité
supersolvusa également pu étre testé en fluage dans les mémes con(higure 19). La
courbe de fluage se trouve dans la méme gamme de déformations qillades AD5 et
AD7 également testés sous ces conditions, comparativemertiggdéale référence 88-AA.
On observe un stade stationnaire d’environ 40h. L'essai a été inparraprés 700h, la

déformation totale est de 0,93%, l'alliage s’est donc déforgpé-(€;) denviron 0,5%
(déformation initiale de 0,45%).

Alliages expérimentaux AD

L’ alliage ADS5 se distingue clairement parmi les 3 alliages AD. A 700°C §&0sMPa en
effet, pour les deux traitements thermiques testés (subsolvugpetsalvus), cet alliage
développe les plus faibles déformations en fonction du temps etddssste fluage
secondaires les plus longs.

Le stade de fluage secondaire se caractérise pour I'af@gepar unediminution puis une
stabilisation de la déformation en fonction du temps soit une vitesséfalenation négative
puis nulle et ce, dans I'état traité subsolvus comme dans tfaitdt supersolvus, et pour les
deux contraintes d’essai dans le cas du traitement supersolvusourbhe, selon la
représentation de la déformation en fonction du logarithme du temeparaserise alors par
un creux de déformation, la déformation minimale correspondant & une déformati@uieferi
a celle du début du stade secondaire.

Apres un traitemensubsolvus sous 650 MPa, la diminution de la déformation commence
guelques secondes aprées le début de I'essai (hors mise en charge? ptabiliser au bout

d'lh (Figure 189. La déformation en début de stade secondaire est de 0,27%, elee baiss
jusqu’a une valeur de 0,23% qui se stabilise jusqu’a 500h d’essaifdrandéon augmente

alors de moins de 0,1% en 1000h puis diminue de nouveau de 0,05% les 1000 heures
suivantes (2500h/0,28%) soit la valeur initiale du fluage secondairatéiau ne s’est donc

pas déformé. En conséquence, afin d’étre en mesure d’ « ebderla déformation », il a été
décidé d’augmenter la contrainte en deux paliers successifs dglR&Qusqu’a 850 MPa
pendant 200h puis de redescendre a 650 MPa.
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L’essai est interrompu apreés 6210h, la déformation totale est de 0,8B%ge s’est donc
déformé d’environg; — &;) 0,3%.

Apres un traitemendupersolvus sous 650 MPa, on observe le méme phénoméne mais cette
fois-ci beaucoup plus étalé dans le tenfgyre 19Q : la déformation baisse de 0,07% et se
stabilise a 100h jusqu’a 500h, soit le méme temps qu’aprés un tnaitsoiesolvus, puis
augmente. L'essai est interrompu aprés 2440h, la déformatioa estade 0,86%, I'alliage

s’est donc déformée(— €;) de 0,5% (déformation initiale 0,37%).

On observe également une diminution de la déformation en fonction du terfhpaggepour
I'alliage ADS5 traité supersolvus testé sous 700 MPa a 700°C. bandgtion passe de 0,55%

a 0,51% en 100h. Elle augmente légerement jusqu’a 500h ou elle retrouve sam nive
d’origine puis augmente plus franchement. L'essai est interrompu aprés Bd6forimation

totale est de 1%, l'alliage s’est défornge— €;) de 0,45%.

L’alliage AD8 a été testé sous 650 MPa a 700°C pour les deux traitements thermique
(Figure 189 et Figurel90. Les essais menés sous 700 MPa apres chacun des deux
traitements thermiques étudiés ont rompu précocement du fait deqeébacier dans les
tétes d’éprouvette (cf. 3.2.2.).

Comme dans le cas de I'alliage AD5, on constate un creux de détormatr I'alliage AD8
traité subsolvus La diminution commence aprés 2h d'essai (hors mise en chaage),
déformation baisse de presque 0,1%. Le minimum de déformation esdtaf&h d’essai, le
niveau d’origine est retrouvé a 500h puis la déformation augmente plamaeptt(début du
tertiaire). L'essai est interrompu apres 2500h, la déformatiotetest alors de 0,98%,

I'alliage s’est donc déformé&(— €;) de 0,4% (déformation initiale de 0,47%).

Dans le cas de l'alliage AD8 traitgupersolvustesté dans les mémes conditions, on ne
remarque qu’une légere baisse (0,02%) entre 1h et 10h d’essaifdrenatéon est stable
jusqu’a 400h, temps a partir duquel elle commence a croitre judgtéaruption de I'essai a

2200h, la déformation totale est de 1,2%, I'alliage s’est donc déf@me€{) d’environ 0,5%
(déformation initiale de 0,67%).

Les résultats concernantalliage AD7 testé sous 650 MPa a 700%¥0nt présentés sur la
Figure 189 pour le traitement thermique subsolvus, sufFigure 190 pour le traitement
thermique supersolvus.

On remarque tout d’abord une grande déformation élastique de mibarge dans les deux
cas de figure. En effet, I'alliage AD7 est 'alliage exp@ntal le moins rigide de I'ensemble
des alliages expérimentauXableau 38 On note, dans le cas du traitement thermique
supersolvus, une forte déformation pendant le stade primaire correspondant a
accroissement de déformation de 0,6%. On n’observe pas de creuXodmatién : la
déformation est constante (trés Iégere incurvation) pendant 250h deas ¢k traitement
thermique subsolvus, pendant 150h dans le cas du traitement thermique supeBia@vus
augmente ensuite jusqu'a linterruption des essais respectivemetl@h pour une

déformation totale de 1%€(— & =0,6%) et a 1155h pour une déformation totale de 2,7%
(& — & =1,7%).
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L’alliage AD7 traité subsolvus testé sous 700 MPa a 70Bfglife 192 se caractérise par un
fort fluage primaire, une augmentation de 0,4% de la déformatiohrétavée. S’en suit une
période de fluage stationnaire de 100h caractérisé par une trés défbrmation (0,05%)
suivie par une augmentation de la déformation jusqu’a l'interruptiofesigal a 1290h pour
une déformation totale de 1,6% soit une déformation en cours d'€ssaig) de 0,9%
(déformation initiale de 0,72%).

Suite & un probleme d’enregistrement a la mise en charge,elesepes minutes de I'essai
sous 700 MPa a 700°C de l'alliage AD7 traité supersolvus n’apparagsesur la courbe
correspondante-{gure 19). On choisit une déformation initiale arbitraire correspondant a la

déformation élastiqu%, aveco =700 MPa et =150 GPa Tableau 38 La déformation

oscille entre 0,46 et 0,49% pendant 250h puis augmente jusqu’a l'interruptiensde aprés
885h pour une déformation totale de 180« € =0,55%).

MP1 AD5 AD7 ADS8
Subsolvus 236 216 200 236
Supersolvus 256 184 150 191

Tableau 38 : Valeurs du module d'Young en GPa a 700°C établies par essaastim (cf. 5.3.1)
des alliages expérimentaux traités subsolvus et supersolvus.
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Figure 192 : Courbes de fluage sous 700 MPa a 700°C des alliages expérimiiRainet
AD7 traitéssubsolvus

(a) Représentation de la déformation totale entre 0 et 2% en fonction du temps.

(b) Représentation de la déformation totale entre 0 et 2% en dandti logarithmique du
temps.
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5.3.3.3 Synthése

Les essais de fluage menés a 700°C sur les alliages expétiméied, AD5, AD7, AD8
ainsi que sur les alliages de référence 88-AA et 88-ET nous permettentidiagoe résultats
suivants Tableau 39, Tableau 40 et Tableay 41

- Sous 550 MPé&alliage MP1) :

0 La déformationg, — & a 400h pour l'aliage MP1 traité subsolvus est
largement inférieure a celle des alliages 88-ET et 88-AA,

o Pour l'alliage MP1 subsolvus, la déformati&n-€; a 400h est inférieure a celle
de l'alliage 88-AA mais 5 fois supérieure a celle de I'alliage 88-ET,

0 Le temps d’essai nécessaire pour atteindre une déforngtierg; de 0,2%
(to,2) est bien supérieur pour l'alliage MP1 a ceux estimeés suallieges de
référence, et ce, quel que soit le traitement thermique applicest.lirgement
supérieur aux spécifications industrielles établies pour le cde®rcharges
des propriétés en fluage.

550 MPa 650 MPa
& & -§ 1(0,2%) | Interruption :| g (%) | &-& |t(0,2%) | Interruption :
(%) | 400n &-¢=0,2% | Trempe ou 400h &-€=0,2% | Trempe ou
(%) rupture (%) rupture
Spécif. 50 30
HR
N18- 0,31 310 Interrompu
ET 500h/0,45%
88-ET | 0,38 0,13 600 Rupture
1970h/11,3%
88-AA | 0,39| 0,09 580 Rupture 0,23 | 0,34 | 200 Rupture
1230h/6,5% 715h/6,8%
MP1 0,21/ 0,03 2400h Poursuite | 0,6 0,7 130 Rupture
sous 650 1050h/3,3%
MPa
AD5 0,25 0 4100 Interrompu
6210h/0,56%
AD7 0,4 0,09 | 1070 Interrompu
1910h/1%
ADS8 0,46 -0,05| 1470 Interrompu
2490h/0,98%

Tableau 39 : Données mécaniques en fluage a 700°C sous 550 et 650 MPa des alliages expérimentaux
et des alliages de référence traigdgsolvus.
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550 MPa 650 MPa
& &t -€j t(0,2%) | Interruption :| g (%) | &-& | 1(0,2%) | Interruption :
(%) | a00n £-€=0,2% | Trempe ou s00n | &&=0.2% | Trempe ou
(%) rupture (%) rupture
Spécif. 300 80
HT
88-ET | 0,28 0,28 200 Trempe
4900h/5,6%
88-AA | 0,29] 0,05 1170 Rupture 0,47 0,07 | 530 Trempe
4200h/10,8% 675h/0,96%
MP1 0,38| 0,03 >3000 Poursuite | 0,52 0,09 | 1100 Trempe
sous 650 1500h/0,8%
MPa
AD5 0,37 - 1800 Trempe
0,07 2440h/0,86%
AD7 1 0,77 | 1 min Trempe
1155h/2,7%
ADS8 0,65 0,02 | 1430 Trempe
2200h/1,2%

Tableau 40 : Données mécaniques en fluage a 700°C sous 550 et 650 MPa des alliages expérimentaux
et des alliages de référence traiggersolvus.

- Sous 650 MP#alliages AD) :

Les résultats obtenus sur les alliages AD ne peuvent étre amngaectement a ceux
obtenus sur MP1, cet alliage ayant été d’abord flué sous 550 MPa p&f@ahtavant une
augmentation de la contrainte d’essai de 100 MPa. lls ne peuveetri@t plus avec ceux
correspondant a l'alliage de référence 88-ET, qui na patesté sous cette contrainte. La
comparaison est donc effectuée avec les résultats obtenus Isagd’ 83-AA. Elle ne peut
étre gu'indirecte : méme si nous avons vu que les résultats dessétaimnt proches sous 550
MPa entre les deux alliages de référence (cf. chapitre 3 / validatior), &tuden essai ne peut
valider la correspondance des essais sous des contrainteswsapépieur les deux modes
d’élaboration. De plus, rappelons que les éprouvettes testées d'a@BagA proviennent
d’un galet fissuré (cf. 3.3.3.2.).

La comparaison avec l'alliage industriel René 88 reste itificet alliage étant souvent testé
a 650°C et tres peu a 700°C. Toutefois, a 708R@pn [1996b] donne un temps $ de 155h
pour un essai de fluage réalisé sous 690 MPa aprés un traitemensobuys. Pour 'alliage
88-AA, ce temps est estimé a 65h, ce qui irait dans le sens d’'un mrad@ment avant essai,
méme si la valeur dg fpermet difficilement de tranchefgbleau 4). En revanche, dans le
brevet relatif a I'invention du René @8rueger, 1990], a 700°C sous 550 MPa pour un
traitement supersolvus, on trouve des valeursygdettt (temps a rupture) respectivement
égales a 812h et 5888h alors que I'on trouve des valeurs de 1170h et 4200h paye B&Hi
AA traité supersolvus : le temps a rupture, plus a méme d'indiquezndommagement
eventuel, est inférieur pour l'alliage 88-AA.
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La déformationg — & a 400h pour l'alliage AD5 est négative dans le cas du
traitement subsolvus et nulle dans le cas du traitement supersolvus,

Les déformationg; — € a 400h des alliages AD sont toutes inférieures et les temps t
tous supérieurs a ceux correspondant a l'alliage 88-AA et aux psatons
industrielles, excepté pour l'alliage AD7 traité supersolvuésgmtant sous ces
conditions une forte déformation pendant le fluage primaire,

L’alliage AD5 présente clairement les meilleures caratigques € — & a 400h et
to.2) pour le traitement supersolvus comparativement aux autregeslliaapres 2440h
d’essaig; -g est de 0,5%,

Dans le cas du traitement subsolvus, lalliage AD5 présente dllertes
caractéristiques : a 4008; — & =0, valeur toutefois supérieure a celle de l'alliage
ADS8 présentant une déformation négative de 0, 05% mais un teppesque 3 fois
supérieur (4100h) a celui de l'alliage AD5.

Sous 700 MPé&alliages MP1, AD5 et AD7) :

L’alliage MP1 traité subsolvus développe une meilleure résistanfleage sur 1000h
gue l'alliage traité supersolvus,

L’alliage AD7 traité subsolvus développe un fort stade de fluage primaire,

Dans le cas du traitement thermique supersolvus, c’est I'alliBgequi développe les
meilleures caractéristiques comparativement aux alliages MP1, AD7A&4.88-

SUB SUPER
& &-g | 1(0,2%) | Interruption :| g (%) | &-& |1(0,2%) | Interruption :
(%) | 400n £-€=0,2% | Trempe ou a00n | &€=0.2% | Trempe ou
(%) rupture (%) rupture
Spécif. 20 45
88-AA 0,63 65 Rupture
205h/8,9%
MP1 0,38| 0,08 750 Trempe 0,44 0,15 | 485 Trempe
1050h/0,93% 700h/0,93%
AD5 0,54 0 1050 Trempe
1410h/1%
AD7 0,72/ 0,48 1 min Trempe 0,47 0,05 | 690 Trempe
1290h/1,6% 885h/1%

Tableau 41 : Données mécaniques en fluage a 700°C sous 700 MPa de l'alliage de référence 88-AA et
de l'alliage expérimental AD5 traités supersolvus et desgdbaexpérimentaux MP1 et AD7 traités
subsolvus et supersolvus

Les alliages AD5, AD8 et MP1 sont, dans l'ordre décroissast,alliages présentant la

meilleure tenue au fluage a la fois en subsolvus et en supersblalisge AD7 doit étre

eliminé des compositions éligibles au regard de ses casticpéeis en fluage notamment du
fait d'un tres fort fluage primaire. Les résultats obtenus wag# sont largement supérieurs
aux spécifications industrielles, tant pour I'objectif HS (correspohdchématiquement au

traitement thermique subsolvus) que l'objectif HR (correspondantmstigtiement au
traitement thermique supersolvus).
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5.4 Synthése des résultats

Notre étude s’'inscrit dans le développement de nouveaux superalliagesispallins
sollicités dans une gamme de températures allant de 500 a 700°C wgentdétire
dimensionnés pour répondre a trois propriétés principales : haute teritectean et en
fatigue, haute résistance en fluage, haute tolérance a I'endgmmaat. Répondre a ces trois
criteres nécessite un compromis en termes de composition chireiqde traitements

thermomeécaniques (élaboration et traitements thermiques).

Nous avons vu au chapitre 1 que le développement de la séquence VIM/VARpditire
I'utilisation de la Métallurgie des Poudres d’autre part paenetde limiter les ségrégations
chimiques notamment en éléments réfractaires qui conduisent, avec un pratigédariehde
coulée/forgeage a un endommagement précoce. L'utilisation de ce pracgaEmis
l'introduction plus importante d’éléments d’addition conduisant a un eneilenforcement
avec en corollaire 'augmentation des propriétés en traction, fatiguage f

Comme nous I'avons vu au chapitre 2 (cf. 2.2.2.), on a cherché dans cetta épiideiser la
composition chimique de nos alliages dont la composition s’inspirailtedt N18 mais en
diminuant la fraction volumique d¢ tout en conservant ou en améliorant les propriétés
meécaniques de l'alliage. Ce cahier des charges ambitieuix d&tsiiné a répondre aux
exigences économiques et environnementales plus grandes demandasghaijpar les
motoristes. La recherche d’'une nouvelle composition ad hoc a étduétfiedans le cadre
d'une collaboration avec 'ONERA. Au total, 22 nouvelles compositions @npetposées
dont 5 par le CDM. L'ensemble des alliages expérimentaux alaéré a TONERA par
VIM/Electrode Tournante (cf. 3.2.1). Le CDM a privilégié I'étude dk=ix traitements
thermiques tandis que 'ONERA s’intéressait de maniére plus apyutief a I'influence des
éléments d’alliage aprées un seul traitement thermique (subsolvus).

Les spécifications définies par la Snecmaleau 42 étaient les suivantes :

- augmentation de la fenétre de remise en solution pour perméttodution de la
microstructure (taille de grain, taille et distribution descipié&sy’) en fonction des
proprietés mécaniques visées (orientation « Haute Résistarme »« Haute
Température »),

- stabilité métallurgique vis-a-vis de la précipitation des phds&B pour des temps
longs de vieillissement jusqu’a 750°C,

- maitrise de la densité inférieure a 8,3 (N18 : 8),

- augmentation de I'écart plastique en traction pour accroitre la capactéussage,

- augmentation de la tenue en fluage et en fatigue jusqu’a 700°C,

- tenue a la propagation de fissure au moins équivalente a céMl&8&dqui est I'un des
superalliages développant la meilleure résistance en fatigue-flEpE@.
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N18 N19 HR N19 HT

Survitesse 20°C 1510 MPa) | 1530 1480

(Rm) 600°C 1330 1420 1370
700°C 1120 1200 1300

RO,2 20°C 1025 1020 970
600°C 990 990 940

Fluage 0,2%/400h/650°C 650 750 750
0,2%/400h/700°C 280 400 520
0,2%/400h/750°C 380

Fatigue 400-450°C 15000 20000 12000

oligocyclique |EAe=1500 MPa (cycleg

R=0 600-650°C 4700 20000 10000
EAe=1500 MPa

Déf. imposée |650°C FAe=1120 MPa | 16000 >100000 >100000
700°C E\e=1140 MPa 45000 30000

Fissuration 400°C 0,5 Hz 5 10°(5,5 10° 5510
AK=20 MPa/m (m/cycle)
650°C 0,5 Hz 2 10° 2 10° 2 10°
AK=20 MPa/m
650°C tm=90s 2 10° 6 10° 4 10°
AK=20 MPa/m

Densité 8 <=8,3 <=8,3

Tableau 42 : Spécifications SNECMA Moteurs pour le N19 HR (Haudist&ece) et le N19 HT
(Haute Température) formulées par rapport aux données du N18, alliage actuel.

L’analyse des résultats obtenus sur les 5 alliages expéamxedéveloppés par le CDM au

regard des trois premiéres spécifications listées nous indique que :

- l'alliage MP1 est instable vis-a-vis de la précipitation desghd€P et sa densité est
supérieure a 8,3,
- la densité de l'alliage AD8 est supérieure a 8,3 et sa FRS pkis faible (46°C) des
alliages expérimentaux,

- lalliage MP3 est instable vis-a-vis des phases GCP (cf. 2.4),

- les alliages AD5 et AD7 sont stables vis-a-vis de la priétiph des phases TCP,
présentent une densité inférieure a 8,3 et une FRS supérieure a 50°C.
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Concernant les deux alliages répondant aux trois premieresicgtémifs, AD5 et AD7,
'analyse des caractéristiqgues mécaniques au regard des drietaedespécifications permet
d’observer que :

- Aux trois températures d’essai de traction (20, 650 et 700°C), ite ldiélasticité de
l'alliage AD5 est nettement supérieure a celle de l'alliafy apres un traitement
subsolvus, légerement supérieure dans le cas d’un traitement supersolvus,

- A 650°C, l'alliage AD5 présente un écart plastique plus important’gjliage AD7
apres un traitement subsolvus, moins important aprés un traitement supersolvus,

- Lécart plastiqgue de lalliage AD7 traité subsolvus a 650°C e&trieur aux
spécifications (415 vs 425 MPa),

- A 700°C, on observe l'inverse : I'alliage AD5 présente un écart moipsriant que
l'alliage AD7 aprés un traitement subsolvus, plus important apresraitement
supersolvus.

- En fatigue et fatigue-fluage, I'alliage AD7 n’a pas été test@lliage AD5 présente les
vitesses de fissuration les plus basses de I'ensemble dgesaliestés, tant aprés un
traitement subsolvus qu’'un traitement supersolvus, bien inférieuresvisasses
définies dans les spécifications,

- Larésistance au fluage a 700°C sous 700 MPa de l'alliage AD® stgiersolvus est
supérieure a celle de I'alliage AD7 traité supersolvus,

- A 700°C, sous 650 MPa, la résistance au fluage de l'alliage AD%aegment
supérieure a celle de I'alliage AD7, pour les deux traitements thermiquessetudi

- L’alliage AD7 présente un fort fluage primaire dans certagwglitions (traitement
supersolvus, sous 650 MPa ; traitement subsolvus sous 700 MPa).

C’est donc l'alliage AD5 qui répond le mieux a I'ensemble des spétitdns. Cet alliage,
ainsi qu’un alliage de TONERA, ont fait I'objet d'un brevétgustins-Lecallier, 2007.
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6.1 Influence de la composition

Afin d’obtenir une fenétre de remise en solution (FRS) plus ltadeaction de phasg a été
abaissée ce qui a pour conséquence la baisse de la températoirugale la phasg (Ts).
Pour y parvenir, la somme des élémeafiigenes (Al, Ti, Nb, Ta) a été diminuée par rapport a
celle du N18 (entre 12 et 12,5% vs 14,15% pour le N18). La fraction de plreasénsi été
réduite de 6% par rapport a celle du N18. De plus, la concentration, gqui contribue a la
baisse de la température de solfefs 2.1.1.2,[Marty, 1987]), est augmentée de 1 a 2% par
rapport au N18. Les températures de solvus de la phales alliages expérimentaux sont
plus basses de 14 a 36°C que celle du N18. La concentration en Coandééhue a 15%at.
dans tous les alliages. Pour compenser la perte en durcissernetirat lié a une forte
fraction de phasg (55% dans le N18), la phasga été renforcée par 'augmentation des
concentrations en éléments de substitution Ti, Nb et/ou Ta par rapgelle ae Al. Le ratio
Ti+ Nb+Ta
Al
valeur de celui du René 88 (1,05). L'alliage MP3 est une exceptioe gmirtt : afin de tester
Ti+Nb

a été quasiment doublé par rapport a celui du N18 pour se rapprocter de |

la limite du rapport au-dela duquel la phasé devient métastable au profit de la

phasen, la somme des concentrations en Ti et Nb a été portée a 7,8%ag@’ae contient
pas de Ta), la valeur de ce ratio atteignant 1,7 dans cefeallias observations effectuées sur
l'alliage MP3 montrent une précipitation généralisée de plmaske durcissement de la
solution solidey a également été renforcé par 'augmentation de la concentatiCr et par
la substitution d’'une partie du Mo par du W.

Yoat. N18-ET[R88-ET| MP3 | MP1 ADS AD7 ADS8
Nifl 54,89 55,80] 54,94] 54,69 55,19 56,39 56,09
Crf 12,02 17,85 14 14 13,5 13 13
Cof 14,84] 12,50 15 15 15 15 15
Mo 3,78 2,42 3 2,5 2,2 2,2 2
W 0 1,26 0,8 1,5 1,3 0,8 1,2
Al 9,06 4,79 4,5 6 6,3 6,3 6
Ti 5,09 4,61 6,5 5 5,7 5 5,5
Nb 0 0,44 1 1 0,5 0,6 0,5
Ta 0 0 0 0 0 0,4 0,4
Hf 0,14 0 0,1 0,1 0,1 0,1 0,1
C 0,07] 0,210f 0,120} 0,120 0,12 0,12 0,12
B 0,08] 0,090| 0,095] 0,095 0,095 0,095 0,095
Zr 0,03] 0,030 0 0 0 0 0
Ti+Al+Nb+Ta 14,15 9,84 12 12 12,5 12,3 12,4
Ti+Nb+Ta 5,09 5,05] 7,50 6 6,2 6,0 6,4
(Ti+Nb+Ta)/Al 0,56 1,05) 1,67 1 0,98 0,95 1,07
Ti/Al 0,56 0,96] 1,44] 0,83 0,90 0,79 0,92
Nb/Al 0 0,091 0,22 0,17 0,08 0,10 0,08
Ta/Al 0 0 0 0 0 0,06 0,07
Nb/Ti 0 0,10 0,15} 0,20 0,08 0,10 0,08
Ta/Ti 0 0 0 0 0 0,08 0,07
Mo+W 3,78 3,68] 3,75 4 3,50 3,00 3,20
W/Mo 0 0,521 0,25 0,60 0,59 0,36 0,60

Tableau 43 : Compositions visées (% at.) des alliages MP, AD et des alliages
de référence N18 et René. 88
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Densité (g/cm3) F, (%) Ts(°C) FRS (°C) Md (eV) Obs. TCP
N18 | 7,96 54 1214 13 0,934 XXX
AD5 | 8,25 48,7 1188 50 0,917 0

Tableau 44 : Caractéristiques physiques des alliages N18-ET et AD5-ET.

Les compositions des alliages AD ont été déduites de cellalligé MP1 Tableau 43). Les
propriétés de ce premier alliage expérimental répondaientmargeaux spécifications en
termes de caractéristigues mécaniques. En revanche, laédéteit trop importante et
I'alliage n’était pas stable au regard de la précipitation des phases TCP :

Afin d’obtenir des alliages stables, les concentrations de QiteeMo ont été
diminuées dans les alliages AD par rapport a celles deafjiallMP1, la concentration
en Co étant maintenue a 15%, identique a celle du N18. Toutefois, laesdenoes
eléments dans l'alliage AD5 est quasiment égale a cellaltiage N18 — celle des
alliages AD7 et ADS8 est inférieure — l'alliage AD5 mtgourtant stable malgré une
teneur en chrome plus élevée dans cet alliage que dans 1§ &Hl8au 44. 1l semble
gue la diminution de la concentration en Mo via la substitution d’uneeghrtMo par
le W contribue grandement a la stabilisation de la microsteickeii’alliage. Le ratio

Mﬂde l'alliage AD5 est légérement supérieur a celui du René 88 (8,5952),
0

alliage stable au regard de la précipitation des TCP, qui peégenirtant une
concentration en Cr bien plus importante (17,85%) : I'élément Mo sedohble jouer
un réle prépondérant dans la formation des phases TCP.

Comparativement au N18, la substitution d’'une partie du Mo par diinfvoduction
de 1% de Nb dans I'alliage MP1 ainsi que la diminution de la cbrat@®n en Al ont
conduit & 'augmentation de la densité de l'alliage (8,33 dans P& dans N18).
L’ajustement de la composition de I'alliage AD5 a permis deirdier quelque peu la
densité de cet alliage (8,25) : la somme des éléments W+HMeédste de 0,5%, la

concentration en W diminuant de 0,2% mais avec un rapltélvertmaintenu. D’'autre
0

part, la concentration en Nb est abaissée de 0,5% dans l'alliagedhijfarativement
a l'alliage MP1 tandis que la somme des éléments Al+Ti est augmentée de 1%

En revanche, l'introduction de Ta dans les alliages AD7 et AD@ntenution de 1%

de la concentration en Cr conjuguées a l'augmentation liraitéeins de 0,5% de la
somme Al+Ti ne permettent pas de baisser significativemedénaité de ces deux
alliages. Celle de l'alliage AD7 est tout juste inférieur® 3 la concentration en W

ayant été limitée a 0,8%. En conséquence, le Fé\-ﬁoest presque divisé par deux par
o

rapport a celui de l'alliage MP1.

Les éléments Mo et W ont tendance a augmenter la tempédatiselvus de la phasg
I'effet étant plus important pour le W (cf. 2.1.1[Boomis, 1972 ; Marty, 1987). L’analyse
des résultats obtenus sur trois alliages expérimentaux ADact@fr de phasg équivalente
(49%), le confirment : on constate que la température de solvuslliggé AD7 est plus
basse que celles des deux autres.
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. . . . w
C’est effectivement l'alliage AD présentant la concentraéinnV et le rapportm les
0

plus faibles. La température de solvus de I'alliage AD5 rsegérieure que de 4°C a celle de
l'alliage AD7, le taux de Cr dans AD5 étant supérieur de 0,5%cdreentration en Cr est
identique dans les alliages AD7 et ADS8, la différence de 16°G detr températures de

. . . . W .
solvus de ces deux alliages provient de la concentration en Wratmﬂum qui sont
0

plus grands dans ADS.

Les alliages expérimentaux MP1 et AD se distinguent par piegpriétés en fluage
remarquables, bien supérieures a celles du N18 et du René 88, quselitgeetraitement
thermique, subsolvus ou supersolvus, appliqué. La teneur en Co a été mairitéptuafin
de garder une FRS plus large et de conserver une haute résistdlege. Le Mo et le W,
éléments efficaces de durcissement de solution solide sont connusemoudle dans la
bonne tenue des alliages en traction et fluage. La substitution du ivtu p& — modérée
pour maitriser la densité et ne pas favoriser les TCP -amé tenue au fluage (cf. 2.1.3) :
le René88 et les alliages expérimentaux MP1 et AD dont lepaitions comprennent du
W, développent de meilleures propriétés en fluage que le N18, dansilagyel pas de W.
SiI'on considére les résultats des essais de fluage effesunées alliages AD, testés dans les
mémes conditions, on constate que c’est I'alliage AD7 qui a lasiminne tenue au fluage a
700°C sous 650 MPa, quel que soit le traitement thermique appliqué. Camdigaéi
préecédemment concernant la température de solvus, c’esgkad]id a la concentration en W

et le ratiOMW—+w les plus faibles. Néanmoins, cet alliage est meilleur gillagia MP1 si
0

I'on observe les résultats obtenus apres un traitement supersolvus aendliage sous 700
MPa. Le taux de substitution de I'alliage MP1 (0,375) est égalua des alliages AD5 et
ADS8 et supérieur a celui de I'alliage AD7, la concentration ey ¥$t legerement supérieure
a celle des alliages AD5 et AD8 et supérieure de 0,7% a dellBalliage AD7.Locq
[2002a], dans I'étude complémentaire a celle menée au CDM, a mésititeehce de cette
substitution sur les propriétés en fluage a 700°C sous 550 MPa ; enantaitria teneur en
W par pas de 0,5% depuis 0,5% jusqu'a 1,5% pour une concentration totale Mo+W
maintenue a 4%, il obtient trois alliages de base construitdiag®mla composition du N18.
Les meilleurs résultats en fluage sont obtenus pour les allagesnant 0,5% et 1% qui
présentent des courbes superposées. L'alliage comprenant 1,5% de &Mteprdes
caractéristiques tres affaiblies en fluage par rappodiléatje de base~gure 339. Il semble
donc que la concentration en W d’une part et le ratio de substitutiotredj@art soient les
deux criteres a considérer de concert pour mesurer 'impacesgrdopriétés en fluage, une
concentration au-dela de 1,5% en W s’avérant préjudiciable.

Afin de mieux appréhender le comportement en fluage des alliagesinexpiux,
notamment les meilleures propriétés, tant pour le traitemenblgubsque le traitement
supersolvus, de I'alliage AD5, les concentrations en éléments desiument de la phase
(Nb et Ta) doivent étre considérées, ces éléments étant bénéfiquesieelan fluagiMeng,
1984 ; Paintendre, 1986b ; Telesman, 2004]

L’alliage AD5 est celui comprenant le moins de ces élémeri&d de Nb, pas de Ta), le taux
de substitutionT_Ij—bl\m est égal a 0,08, ces deux valeurs étant moitié moindres quedasles
i

trois autres alliages expérimentaux (Nb+Ta de 0,9 a 1%, taux de substitution de 0,14 a 0,17)
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Toutefois, si 'on compare les résultats des alliages AD5 &, Ad3 résultats d’AD5 ne sont
pas « deux fois meilleurs » surtout aprés un traitement supersolvlss résultats sont
équivalents. D’ailleurs, dans son étude, Locq montre un optimum de proppoéted% de
Nb ou 1% de Ta, pour un rapport de substitution égal a 0,18 soit lessvedeacteristiques
de l'alliage AD7. Il faut donc prendre en compte I'ensemble &éments impactant les
propriétés en fluage : l'alliage AD8 présente une substitution MA&I qu’une substitution
Ti/Nb équivalentes a AD5, en revanche, ses concentrations en Cr, Masent légérement
plus faibles et il existe une substitution Ti/Ta.

Parmi les trois alliages expérimentaux testés (MP1, ADS3)Adh propagation de fissure,
c’est l'alliage AD5 qui développe les vitesses de fissuratismplus faibles en fatigue et en
fatigue-fluage quel que soit le traitement thermique considérédistance a la fissuration de
cet alliage est supérieure a celle de l'alliage déreéice 88-ET. La concentration limitée a
0.5% en Nb dans cet alliage permet de s’affranchir de I'eftetif d’'une trop forte
concentration de cet élément sur l'augmentation de la vitesskssigation démontré

notamment dans les études portant sur le Refiged&sman, 2002].

L’augmentation du durcissement des phasesy, malgré une baisse de la fraction de phase
Y, conduit a des limites d’élasticité des alliages expérimensupérieures ou égales a celle
de l'alliage N18. L'alliage MP1 développe les plus hautes limdtérsticité, quelle que soit
la température d’essai de traction considérée (20, 650, 700°C) ajuwgusbit le traitement
thermique appliqué. A contrario, c’est I'alliage AD7 qui préserdgevideurs les plus faibles.
Ces résultats sont a corréler avec le taux de W, AD7 présdatphis faible, MP1 le plus
élevé.

L’'analyse des résultats en regard des compositions choisies nouen@é que les
substitutions conjointes du Mo par W d’une part et de Ti par Nb d’patteconduisent a une
amélioration notable de la tenue en fluage de fagon plus avantagewse substitution d’'un
seul type. Nous avons pu constater d’autre part que le taux dewidrstioit &tre considéré
en méme temps que la concentration de I'élément de substitutiotledgsvaleurs restant
toujours modérées pour atteindre un ensemble de propriétés mécaniques shbilité

chimique satisfaisantes.

Ainsi, parmi les 5 alliages expérimentaux, I'alliage AD5 est caraét@ar :

- des concentrations en W et Nb modérées (respectivement 1,3%at. et 0,5%at.),

- des ratios W et _Nb limités respectivement égaux a 0,371 et 0,08,
Mo+W Ti+Nb

- des concentrations optimisées en Cr (13,5%at.), Al (6,3%at.) et Ti (5,7%at.),

Qui permettent d’obtenir :

- une densité maitrisée a 8,25,

- une stabilité métallurgique au regard de la précipitation des phases TCPe,9\d+
- une fenétre de remise en solution de 50°C, la plus grande des 3 alliages AD,

- une résistance a la traction correcte, excepté a 700°C aprés un tragebsehius,
- une tres bonne tenue a la propagation de fissure,

- une excellente résistance en fluage.

Notons enfin que l'alliage AD5 est l'alliage AD ou les ajustetaeont été les plus fins,
contrairement a AD7 et AD8, I'alliage MP1 ayant constitué une trés bonne base.
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6.2 Influence du traitement thermique

6.2.1 Traction

Le traitement subsolvus conduisant a une taille de grain plus peiiele traitement
supersolvus, les limites d’élasticité des alliages expéram@nsont systématiquement plus
hautes apres un traitement subsolvus.

La meilleure résistance a la traction,jRle I'alliage AD5 est obtenue a 20 et 650°C pour le
traitement thermique subsolvu3apleau 4% En revanche, a 700°C c’est le traitement
supersolvus qui conduit a la plus haute résistance. Pour le traitenfisaivus, on constate
une chute significative deRentre 650 et 700°C (1590 vs 1351 MPa), une légere baisse de la
limite d’élasticité concordant avec l'augmentation de lapérature et donc une baisse
sensible de I'écart plastigue de plus de 200 MPa entre les depértdares d’essai. A
l'inverse, pour le traitement thermique supersolvus, on observe Hiemade la résistance
maximale et de I'écart plastique entre les deux températures d’essai

L’inversion se produit également entre 650 et 700°C pour les alliage$ 88MP1 Tableau
45). On note cependant un écart plastique toujours supérieur aveddménat supersolvus
pour l'alliage 88-ET. Concernant les alliages industriels de r&férdcf. 4.1.2.1), cette
inversion est observée des 650°C sur l'alliage 88-AA et a 750°fé sLk8-AA [Lautridou,
1994.

Pour l'alliage AD7, on observe également une résistance maxiswgiérieure pour le

traitement supersolvus a 700°C mais la différence entre les dewsvaorrespondant aux
deux traitements thermiques a cette température est fabl&Pa) comparativement a la
méme différence pour l'alliage AD5 (89 MPa). En outre, pour AD7 atéplastique est

supérieur dans le cas du traitement supersolvus dés 650°C.

Pour l'alliage ADS8, la résistance a la traction est toujoursrgypé avec un traitement
subsolvus, méme a 700°C. En revanche, les écarts plastiques sont supépewst 650°C
apres un traitement supersolvus tandis qu'a 700°C c’est le traiteoiesdlvus qui conduit &
I'écart plastique le plus grand.

On observe donc une chute relative de la résistance maximage 6&5@tC et 700°C de
I'alliage ADS traité supersolvus. L'analyse des températuresolleis et des microstructures
non déformées nous a permis (cf. supra) de conclure que la rensekitton totale avait été
réalisée a une température proche du solvus pour cet alliageratiorf de phase
yintragranulaire n’est donc pas aussi optimale que dans less allisges expérimentaux,
notamment MP1 et AD5 puisqu’il reste déprimaires intergranulaires. La fraction de phase

et le diametre deg secondaires sont donc plus faibles ce qui conduit a un écrouissage plus
faible, notamment a plus haute température (700°C).
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20°C 650°C 700°C

: |Rm |A% | EP : |Rm | A% | EP 2 |Rm |A% | EP

AD5 SUB | 1198 1643 16 445 | 1132] 1590 16 458 | 1103|1351 12 248

AD5 1113|1511 15 398 | 987 | 1436| 19 449 | 999 | 1440| 19 441
SUPER

20°C 650°C 700°C

: |Rm |[A% | EP s |Rm |[A% | EP 2 |Rm |A% | EP

MP1 SUB 1270| 1715] 15 445 | 1162] 1635| 11 473 | 1119|1373 8 254

MP1 1225| 1635| 16 410 | 1090| 1515| 16 425 | 1095 1428 | 16 333
SUPER

20°C 650°C 700°C

: |Rm |[A% | EP 2 |Rm |[A% | EP 2 |Rm |A% | EP

AD7 SUB | 1166 1641 16 475 | 1067|1482 17 415 | 1070| 1408 | 14 338

AD7 1103| 1478| 16 375 | 988 | 1449| 15 461 | 996 | 1423 21 427
SUPER

20°C 650°C 700°C

: |Rm |[A% | EP s |Rm |[A% | EP 2 |Rm |A% | EP

AD8 SUB | 1194 1577 11 383 | 1122| 1567 | 20 445 | 1101 | 1467 | 16 366

AD8 1099| 1545| 16 446 | 1000 | 1460| 17 460 | 991 | 1317| 17 326
SUPER

20°C 650°C 700°C

. |Rm |A% | EP 2 |Rn |A% | EP 2 |Rn |A% | EP

88-ET SUB| 1211 1618 16,6 | 407 | 1091 | 1445| 19 354 | 1080 1224| 13,4 | 144

88-ET 1093 | 1544 | 31 451 | 1003 | 1436 | 14 433 | 975 | 1320 30 345
SUPER

Tableau 45 : Valeurs caractéristiques en traction pour les alliagegreanentaux MP1, AD5, AD7,
ADS8 et l'alliage de référence 88-ET. Comparaison des deux traittsmthermiques subsolvus et
supersolvus.
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L’examen comparé des fac de rupture aprés traction & 650°C & unesse de 1,7 > s'de

l'alliage AD5 traité subsolvs d’'une part, supersolvus d’autre piFigure 193 nous montre
gue le mode de rupture ¢ essentiellement transgranulaire, un graombre de facette
striées étant observé. Par roits, pour les deux types de traitemenn note la présence t
grains de poudre non homénéisés. Le faciés subsolvus se caracténr une zone centra
réduite correspondant au e de rupture transgranulaire et des paroidiseau en périphér
correspondant a la ruptureiale du matériauPour le faciés supersols, la zone a facett
transgranulaires est largem prédominante

L’'observation des facies Z00°C de l'alliage AD5 Figure 199 permet de constater
présence de plusieurs zos a rupture intergranulaire, apparaissaus sombres sur
micrographie, situéed la péiphérie de I'éprouvette dans le cas du rrau traité subsolvus
En revanche, le faciés sursolvus n'en comporte auci: il est semlable au facies d
mateériau traité supersolvussté a 650°C. Les observations effectuéir les alliages MP:
AD7, 88-ET sont identiqueson trouve a chaque fois dans le cas du 'ment subsolvus dt
zones intergranulaires plusu moins nombreuses a la périphérie éprouvette. On el
observe également dansckes de I'alliage AD7 subsolvus ¢ 650°C.

_= s ] b
i |_| MAP @CDM ENSMP

MAP @CDM ENSMP

Figure 193 :Faciés de rupure en traction & 650°C (vitesse de 1, s%) de l'alliage AD5
traité subsolvus (en haut) traité supersolvus (en b.
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L’alliage AD8, qui maintier la supériorité de la résistance a la trac pour un traitemer
subsolvus, contrairement alliage AD5, ne comprend qu’une seule 1e réduite a ruptur
intergranulaire sur son faciesubsolvus

Rupture
Intergranulaire

\ Facettes : rupture
AD5 SUB transgranulaire

1
I
1
1
1
1
1
~

AD5 SUPER AD8 SUPEF

Figure 194 :Faciés (e rupture en traction a 700°C (vitesse de 1C3 s%) des
alliagesAD5 et AD8traités subsolvus et supersolv

On voit bien ici le réle fonamental des joints de gr comme obstaclé la déformatic en
traction : jusqu'a 650°C, Bkffet durcissant des joints de grain coilit a une meilleur
résistance a la traction desiages - grain fin » (traités subsolvudentre 650 et 700°C (et
partir de 700°C pour I'alliag AD8), les joints de grain des alliage grainfin » sont fragilisés
probablement par I'oxydatn, favorisant la fissuration intergranulairceur résistance a
traction devient inférieure celle des alliages « grain moyen (traités supersolvus) po
lesquels aucune zone de rure intergranulaire n’est observ
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6.2.2 Fluage

Pour l'alliage de référence 88-AA on constate pour les deux contraintes testées a 700°C que
la résistance au fluage apres un traitement supersolvusiegirphde qu’aprés un traitement
subsolvus Eigure 195. Cela correspond au fait qu’on privilegie une plus grande taille de
grain, obtenue via un traitement supersolvus, quand on cherche a garantonme
résistance au fluage a des contraintes modérées a haute tarmpéla mécanisme
prépondérant étant alors le mécanisme par fluage aux jointside ghas la taille de grain
est grande, moins il y a de joints de grain, moins la vitesse fder@gion est grande (cf.
4.2.2.2). En revanche, si on augmente la contrainte, le mécanisme par digkgation
devient prépondérant : dans ce cas, la vitesse ne dépend plusiltiede @rain et ne dépend
gue de la contrainte appliquée (loi puissance), les courbes « ginssfgrgrain fin » se
superposent, ce qu’'on a observé sur 88-AA testé a 800 MPa (cf. 4.2.2.1)

Dans le cas de l'alliage 88-AA, le mécanisme de déformatigmopd&rant passe du fluage
aux joints de grain au fluage dislocation entre 650 et 800 MPa. & &s700 MPa sur
l'alliage traité subsolvus faisant malheureusement défaut poureraffa contrainte de

transition.

12 - s 88AA SUB s
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(a) 550 MPa (b) 650 MPa

Figure 195 : Comparaison de I'évolution de la déformation totale entifoncu temps de
I'alliage de référence38-AA en fluage a 700°C sous 550 MPa (a) et 650 MPa (b) en fonction
du traitement thermique appligué (subsolvus ou supersolvus).

Concernant l'alliage MP1 (Figure 196, on constate que la résistance au fluage est meilleure
pour le traitement supersolvus jusqu'a 650 MPa. Sous 700 MPa, cegdgéaliraité
subsolvus qui développe de meilleures propriétés en fluage.

Le comportement de l'alliage expérimental MP1 flué sous 550 MRdapé 3000h puis sous
650 MPa differe selon qu’il a été traité subsolvus ou supersolvudfdEndans le cas d’'un
traitement subsolvus, dans un temps donné (1000h), MP1 se déforme beaucoup guss vite
650 MPa que les autres alliages testés directement sousati@nte. En revanche, apres
un traitement supersolvus, apres 1500h d’essai sous 650 MPa, la courh@ndaesa cet
alliage se situe au méme niveau de déformation que les aliiyfest AD8 et a un niveau
inférieur comparativement a 'alliage de référence 88-AA et l'allgeérimental AD7.
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De plus, si 'on compare les résultats obtenus & 650 MPa et 700N Panstate que la tenue
en fluage de lalliage MP1 traité subsolvus est moindre a 650 §Pa 700 MPa,
contrairement a l'alliage traité supersolvus ou, conformémenttaguia plus la contrainte est
forte, plus la vitesse de déformation est rapide (loi puissancejsiktance a 700 MPa est
inférieure a celle & 650 MPa.

3,5 -
—MP1 SUB 550 MPa
3 - —MP1 SUPER 550 MPa
—MP1 SUB pseudo 650
25 - MPa
’ —MP1 SUPER pseudo 650
MPa
2 | 650MPa  _\P1suB700 MPa

—MP1SUPER 700 MPa
700 MPa

] /\

0,5 % _ ]550 MPa

0 \ .

0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
Temps (h)

Déformation totale (%)
o

Figure 196 : Comparaison de I'évolution de la déformation totale en itomctu
temps de l'alliage expérimentdMP1 en fluage sous 550, 650 et 700 MPa a 700°C
en fonction du traitement thermique appliqgué (subsolvus ou supersohass). L
résultats obtenus sous 650 MPa proviennent de I'essai sous 550 fdiBage a
partir de 3000h & 650 MPa.

Rappelons que les résultats présentés pour 650 MPa concernentaga diéilli sous
contrainte (550 MPa) pendant 3000h. Cet alliage est instable vidda-lagrécipitation de la
phase TCP : les essais de vieillissement menés a 750°C pendandusdGliliage traité
subsolvus conduisent a une précipitation généralisée de phase TGhingaixig grain (cf.
5.2.4). La rupture de l'alliage MP1 traité subsolvus a lieu aprés 4088kail'au total et pour
une déformation totale de 3,3%, un taux assez faible si 'on confadguetilité relativement
confortable en traction a 700°C (16%) ainsi que les taux de déformatiptuae sur I'alliage
de référence 88-AA. L'observation du facies de rupture de bali®IP1 traité subsolvus
montre clairement une rupture nettement intergranulgigrufe 197. On peut présumer que,
dans les conditions testées, I'endommagement intergranulaire, dudefala présence
fragilisante de la phase TCP, a prédominé dans le cas dagkalraité subsolvus sur les
mécanismes de fluage soit par diffusion aux joints de graibh pai mouvements
intragranulaires des dislocations.
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Nous ne disposons pas d'observations sur l'alliage MP1 traité supersedtésdans les
mémes conditions permettant d'étayer l'influence, dans le cas tdhitement thermique

supersolvus, de la phase fragilisante TCP. Cependant, I'allure @rilbe correspondante
(Figure 196 laisse a penser que la fragilisation éventuelle des jointgale ne prédomine
pas sur le mécanisme en ceuvre dans la déformation, d’autanttgilie e grain est presque
5 fois plus grande qu’aprés un traitement subsolvus. De plus, I'analygmrée de la vitesse
de déformation, évaluée a une période du stade secondaire du fluastgpparente le plus a
un régime permanent de la déformation plastique sans endommageim@:®) ( nous montre
gu’elle est 7 fois plus élevée pour MP1 traité subsolvus que pourtMRd supersolvus
(Figure 20). On ne peut en tout état de cause conclure sur le mécanisme prédataima

ces conditions. Des lors, on peut affirmer que le changement deism@egprépondérant a
lieu entre 550 et 700 MPa. A 700 MPa, ou le régime de fluage-dislogarédomine, la

microstructure subsolvus résiste plus efficacement au passageéigiiesations que la
microstructure supersolvus, contrairement a ce qui est obaarValkage de référence 88-
AA ou les deux courbes, correspondant aux traitements subsolvus esobuser sont

superposeées.

Figure 197 : Faciés de rupture de l'alliagglP1 traité subsolvus
apres 3000h de fluage sous 550 MPa et 1050h sous 650 MPa a
700°C.
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On constate, pour les mémes conditions d’essai (650 MPa/700°C) giagy¢'alD5 traité
subsolvus développe une meilleure résistance en fluage — d’autant rahde gque la
déformation a été facilitée par une augmentation de 200 MPacdathainte pendant 200h —
gue lalliage traité supersolvug-i@ure 1983. On observe méme une nette baisse de la
déformation avant la « stimulation » par 'augmentation de la contrainte.

Sous 650 MPa a 700°C, la résistance au fluagd'allmge AD8 traité subsolvus est
légerement supérieure a celle de lalliage traité supersdvigaire 198 méme si la
différence est bien moins franche en comparaison avec le comportemetitatgel/AD5.

L’alliage AD7 est le seul alliage expérimental ou I'on observe un tres e primaire,
notamment sous 650 MPa pour I'alliage traité supersolvus et sous 70@ddP#alliage
traité subsolvus. Nonobstant, si I'on ne considére que les stade®wl, on observe
egalement une meilleure tenue en fluage pour le traitement subdeaiyurse (199.

1+ - AD5 SUB 15+
o AD5 SUPER t = ADS SUB
I | o AD8 SUPER

Déformation totale (%)
Déformation totale(%)

0 2000 4000 6000 8000 0 1000 2000 3000

Temps (h) Temps (h)
(a) AD5 (b) ADS8

Figure 198 : Comparaison de I'évolution de la déformation totale en fonduotemps en
fluage sous 650 MPa 700°C des alliages expérimentaR5 (a) et AD8(b) en fonction du
traitement thermique appliqué (subsolvus ou supersolvus).
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Figure 199 : Comparaison de I'évolution de la déformation totaleoantfon du temps de l'alliage
expérimentalAD7 en fluage sous 650 MPa (a) et 700 MPa (b) a 700°C en fonction du traitement
thermique appliqué (subsolvus ou supersolvus).

A 700°C, pour des contraintes égales ou supérieures a 650 MPa, nicrostructure
« grain fin » conduit a une résistance plus grande au fluage que microstructure
« grain moyen », notamment dans le cas de l'alliage AD5. La microstrure de cet
alliage aprés un traitement subsolvus est particulierement résistémau fluage.
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6.3 Mécanismes de déformation a chaud (600-700°C)

6.3.1 Coexistence des mécanismes actifs en fluage

La comparaison des résultats obtenus en fluage a 700°C pour le deumends thermiques
étudiés (subsolvus et supersolvus) nous a permis de conclure a unerengiistance de la
microstructure « grain fin » sous 650 MPa, ce qui tend a démditfielence prépondérante
du mécanisme de déformation par fluage-dislocations. L'analyseédalats obtenus sur
l'alliage MP1, testé sous 550 puis 650 MPa et 700 MPa a montré gums#ion entre la

prépondérance du mécanisme par fluage aux joints de grain et cefligug-dislocation

avait lieu, pour cet alliage, entre 550 et 700 MPa.

- AD5 SUPER 650 MPa
0,2 = ADS5 SUPER 700 MPa
= AD5 SUPER 750 MPa

o 500 1000 1500 2000 2500
Temps (h)

Figure 200 : Courbe de fluage de I'alliagkD5 traité supersolvus sous
650, 700 et 750 MPa : déformation totale en fonction du temps.

L’alliage ADS traité supersolvus a pu étre testé sous tamigraintes différentes ; en plus de
'essai mené sous 650 MPa, deux autres essais ont été effeatist700 et 750 MPRigure

200. Nous avons vu au chapitre précédent (cf. 5.3.3.) que la déformationcestaiaes
conditions, pouvait étre nulle ou négative ; c’est ce que I'on observe sur AD5 ou un plateau de
déformation a vitesse de déformation nulle s’étend aux 500 a 600 premeéres de fluage.

Il est précédé de stades de relaxation des contraintes inpem@ant lesquels la vitesse de
fluage devient négative (cf. 6.3.2.4 pour I'interprétation).

Cependant, au-dela de cette premiére période d’hésitation au, fapmEée aussi « période
d’incubation », une phase de fluage a vitesse positive et croissenstalle, dont la vitesse
dépend de la contrainte nominale appliquée. Si I'on souhaite caracta&ite dépendance par
une loi de Norton, une mesure des vitesses moyennes de fluagéreloéafisée dans des
conditions comparables, pour les divers essais. On peut convenir, palex@effectuer les
mesures de vitesse pour une méme valeur de la déformation de:flaafin de chargement
se situant & 0,4 %, on a choisi +0,2 %, c’est a dire 0,6 % de défmrt@ttle et les vitesses
moyennes de fluage ont été reportées dansabdeau 46 pour les deux meilleurs alliages
MP1 et ADS.
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550 MPa 650 MPa 700 MPa 750MPa
MP1 Sub 5,5 .1¢f 3,3.10° 2,4 .10°
Super 7 .10" 7 .10% 2,6.10"
AD5 Sub 1,6 .18
Super 10 1,3.10° 1,8.10°

Tableau 46 : Vitesses moyennes de fluagefpamsés + 0,2 % de déformation de fluage.

Les valeurs des vitesses pour 550 et 700 MPa de l'alliage MP1 podels traitements
thermiques étudiés ont été reportées sufigmre 201la: carrés évidés pour le traitement
subsolvus et carrés pleins pour le traitement supersolvus. Legsitddenues sur AD5 traité
supersolvus (marques en cercles pleins) ont été reportées @orfaie la contrainte sur la
représentation bi-logarithmique de Fégure 201b On obtient ainsi une représentation des
résultats permettant d’évaluer la sensibilité de la vitassecontrainte appliquée en fluage.
Elle a souvent été caractérisée par I'exposant de Norton n, en supgosdes vitesses de

déformation moyennes s’écrivent selon la loi puissaree:Acg".

Contrainte (MPa) C ontrainte (MPa)

500 600 700 800 1000 500 600 700 800 1000
1,E-08 : 1,E-08
OMP1 SUB AD5 SUB
BMP1 SUPER -+ AD 5 SUPER -
(o =
— (1E09 § =— (1609 B
1] ]
-+ % -’ %
(=5 a.
3
.
- ==t 5 - 5
1E10 & = 1 [ 1E10 &
a) b)

Figure 201 : Représentation doublement logarithmique de la vitessifdemation en fluage en
fonction de la contrainte d’essai pour les alliages a) MP1 et b) AD5, traitésob/us et supersolvus.

La valeur (cerclée de noir) correspondant a I'essai menéafliage MP1 traité subsolvus
testé sous 650 MPa apres un vieillissement de 3000 heures sous 55€e MiEingue
nettement vers les vitesses supérieures ; I'effet de ddideation des joints de grain par les
phases TCP sur la vitesse de déformation est tres net. &ga%le cas pour l'alliage MP1
traité supersolvus également prévieilli 3000 heures sous 550 MPa aventreltdarge a 650
MPa (valeur également cerclée de noir), dont le point se trouva duoite caractérisant le
comportement en fluage de cet alliage : sa taille de grainmppartante et sa microstructure
homogene en termes de répartition des précipitéesemblent lui avoir apporté une résistance
accrue aux effets de vieillissement.
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Figure 202 : Schéma de principe des lois de fluage
possibles de matériaux biphasés et polycristallins :
présence d’'une contrainte seuil dans les biphasés
et loi puissance n=4-5 des monophasés (d'aprés
Labusch et Schwarz [1978]

Pour des contraintes supérieures a 550 MPa dans l'alliage MRfodant de Norton est
évalué a 15 environ pour le traitement supersolvus et a 6 environ poltelaérg subsolvus,
en accord avec les résultats de la bibliographie donnant desierd$fisupérieurs a 5 pour
les superalliages, ce qui est caractéristique d’'un mécanisme de diforimaagranulaire par
fluage-dislocation dans un matériau biphggaint-Antonin, 1995]. En effet, de telles valeurs
peuvent étre interprétées dans ces matériaux (SuperalliaD&s,@rmets, ...) a l'aide du
schéma de l&igure 202 Une contrainte seuil généralement assez élevée appafgit (
contrainte d’Orowan par exemple, au-dessous de laquelle le matérige déforme plus
[Brown, 1971 ; Schwarz, 1978].Le comportement du matériau sous fortes contraintes,
soumis au régime général du fluage-dislocations (« Power LaepGs), voit la mobilité de
ses dislocations diminuer vers les contraintes plus faiblesraera@néantir au voisinage du
seuil de contrainte. Dénuée de sens physique immédiat, la pemdésdisfluage déterminée
expérimentalement (droite pleine) peut donc étre tres importanitegins cependant qu’un
autre mécanisme de fluage ne prenne la releve au voisinage Hiceeume le fluage aux
joints de grains et dont la contribution est inversement proportionnédletalle de grain
(droites en pointillés de faible pente située aux basses contraintes).

On comprend ainsi que sous 650 MPa, le mécanisme de déformation int@geapat
fluage dislocation soit prépondérant pour les deux traitements thernéimuaigss. La tenue en
fluage des alliages expérimentaux est meilleure aprés tentmit subsolvus (cf. 6.2.2) ce
qui illustre le fait que, dans ce domaine, les précipjtés fraction de phase, taille des
précipités et des couloirs, distribution — influencent de facon notablenécanismes. Sous
650 MPa, c’est la microstructure d’AD5 subsolvus qui est la pkef§icace » pour résister a
la déformation en fluage.

Apres un bref rappel des mécanismes intragranulaires de franchissempritailgités’ dans
les superalliages, nous analysons ceux observés dans l'alliage AD5 traileisibs
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6.3.2 Mécanismes de déformation intragranulaire

Rappelons tout d’abord qu’il existe deux modes de durcissement intragresilumulatifs
et toujours mis a contribution dans les superalliages base nlekélrcissement de solution
solide que nous résumerons rapidement pour mémoirke eturcissement structurgbar
précipitésy’ ordonnés et quasi-cohérents avec la matrident nous tenterons d’expliciter et
de synthétiser les mécanismes multiples et assez complexes.

Le durcissement de solution solide de la matyiest observable a I'échelle macroscopique, il
est réalisé par I'ajout de Cr, Mo et W ; il est limité |gastabilité chimique de l'alliage a long
terme a la température de service du matériau. Celyrdempitésy est réalisé par I'ajout de
Ti, Nb, Ta, W et Hf ; en fait, la plupart des éléments de duroestede solution solide se
positionnent aussi bien dagysque dans/ avec des coefficients de partition spécifiques a
chacun.

Historiquement, pour appréhender les mécanismes de déformation dedliages, on s’est
intéressé a l'origine au franchissement des précipités pax deécanismes alternatifs
[Gleiter, 1965]:

- soit les dislocations de la matrice contournent ces « obstaglas u#n mécanisme
d’Orowan,

- soit deux dislocations parfaites de la matrice a/2<110> s'asdaati « traversent » ces
obstacles en les cisaillant, mais en restant étroitement coupléesm@ fagnimiser la
surface de défaut d’ordre créée (couplage par paires), puisqueagiked&ntiphase
(APB) est tres élevée dans la phgse

6.3.2.1 L’optimisation cisaillement/contournement d’aprés Gleiter (Figug®3)

La contrainte nécessaire au franchissement des précipitésrpaurnement’Orowan est :

_Hb_ b
T—l——g\/fT-

avec U le module de cisaillement, b le vecteur de Burgersd@rneetre moyen des précipités
y, fy la fraction volumique de phasg, dans I'hypothése ou tous les précipités sont
sphériques et de diametre D.

A fraction volumigue constante, plus les précipités seront gros, losnkrainte nécessaire
sera faible, plus le contournement sera facilité, puisque landistentre précipités sera
d’autant plus grande.

Lors d’'un franchissement paisaillementpar paires de dislocations, I'énergie d’antiphase
resserre |'écartement des deux dislocations parfaites dmatsice et la contrainte de
cisaillement s’écrit :

7, 0 ypesf,*VD
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A fraction volumique constante, plus les précipifésont petits, plus la contrainte nécessaire

pour les cisailler est faible.

Le cisaillement des précipités nécessitant une contraintesarae avec leur taille, alors que
leur contournement est d’autant plus facile gu’ils sont gros, et detanthi les uns des autres,
il existe en conséquence un rayon critique pour lequel les deux mécanmsmueerent la

méme contrainte de franchissemé¢8trudel, 1983]. Cette derniére passe par une valeur
maximale qui assure en principe a l'alliage, traité thermigquende facon adéquate, une

limite d’élasticité optimale.

O:A
*. pic de dureté
" 1 T
N cisaillement
o -
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|
1
: >

rayon critique

Figure 203 : Alternative cisaillement/contournement selon le
modele déSleiter et Hornbogen [1965]

En fait, ce que I'on observe dans les lames minces en MET est plus complexe etdlus var

le contournemenpeut aussi se produire :
0 par association de paires de dislocations de vecteurs de Burgers différents
2 AB + 2 BC,
o par partielles de Shockley dont la tension de ligne, plus faiblecglle des
parfaites, rend plus facile l'infiltration entre précipités trés praches
0 par paires de parfaites qui peuvent étre découplées au lieu d’étre étroltéesent

le cisaillementpeut se produire :

0 par création de défauts d’empilement intrinseques de surstru@kSs) ou
extrinseques de surstructure (DEES), peu énergétiques danstarstiordonnée
de la phas¥’,

o par formation de macles dans la structure ordonnée pouvant s’étendrauplus
moins largement a la matrige

Les deux mécanismes peuvent se cOtoyer et/ou se succéoigemént lorsque
plusieurs populations de précipitgsde tailles différentes sont présentes dans un
méme voisinage, avec de plus des fractions volumiques variables, soit de gaim a g
soit méme a l'intérieur d’'un méme grain comme dans le cas des poudres ET.
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6.3.2.2 Mécanismes de cisaillement commungat y

La phasey, dont sont constitués les précipités, est ordonnée et quasi cohérventdaa
matricey (au misfit prés). L’énergie de paroi d’antiphase est foptgs€ 164 mJ/m2 d’aprés
Pope [1984])et environ trois fois plus élevée que I'énergie de défaut d’emeile aussi
bien dans la matrice que dans les précipités. On va donc exagsnerotes possibles de
cisaillement de la « superstructurg/y dans son ensemble et identifier les configurations de
dislocations compatibles povety'.

On considere, sur laigure 204 'empilement de trois plans denses consécutifs de type {111}
gue I'on nommera (0), (1) et (2). Le plan (0) est fixe.

. Lorsqu’'un cisaillement, comprenant un nombre impair de partieles
Shockley se produit entre deux plans successifs (0-1) ou (1-2), un dé&feyiilement
intrinseque (DEI ou ISF en anglais) est cree.

. Lorsque le cisaillement se répartit entre trois plans ssdeg0-1) + (1-2), un
défaut d’empilement extrinseque (DEE ou ESF en anglais) estquén’est en fait que la
superposition de deux défauts d’empilement intrinseques.

. Lorsque le cisaillement par dislocations partielles de Shosldgyroduit entre
n plans consécutifs, avec répétition de la méme partielle @atre successifs, on obtient une
macle mécanique épaisse de n plans.

. Lorsque les cisaillements se produisent au hasard entre des rmans
systématiqguement consécutifs on obtient des empilements compleplemsielenses du type
de ABAC ou encore ABAC BAC ABCA..., de nature apériodique.

L’empilement de plans denses ABCABC, empilement commuiicéc) ety (L1,) présente
trois directions de glissement élémentaire faciles ditdgections de maclage sjtuées a
120° (273) les unes des autres selon des directions cristallographiqugseda/6<112> ou

Bd, Cd et Ad dans le plan ABC (notées Tw surHayure 209. Les directions opposées sont
appeléesc directions d’anti-maclage gnotées A-Tw sur l&igure 209. On remarque que le
sommet D du tétraédre de Thompson est situé au dessus du plan ABquelil se projette
end. Par ailleurs, on constate qdeest localisé au centre d'un « triangle pointe-en—Bas »
Frank a suggéré de note&/ VV par exemple le passage d'un plan a un autre dans
'empilement ABCABC plutét que de distinguer les plans succegaifsles lettres différentes
alors qu'ils sont identiques dans leur structure. Et 'empilem@A&CBA sera notéAAA.

Ainsi, une macle s'écrira sous la forrkeV VAAA. Le passage entre deux plans consécutifs
d’'un nombre impair de dislocations partielles de Shockley avedarédiun DEI s’écrira

VVVAVVV, alors que le méme événement répété deux fois entre troiscplasécutifs
(création d'un DEE) s’écrirdV VVAAV V V.
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6.3.2.2.1 Dans la direction A-Tw

C
A
2]6B[(-1)
K Ni
A " (2)
@ o ﬁg;ie(n - N
] o 1ewer (0) P . .

Figure 204 : Disposition des atomes d’un plan dense de la phase ordgratée
empilement des plans de la structurg,lalvec indication des divers vecteurs de
Burgers [Nazé, 2010].

Dans la direction A-Tw dite « direction d’anti-maclage » dsttacture cfc, les cisaillements

de directiondA, dBetdC sont interdits entre plans denses consécutifs, car un atome du plan
sous-jacent se trouve a la place du col énergétique entreattsurs qui rend possible le
cisaillement de maclage, dans le sens opposé. Par contreaittenaent peut étre réalisé par

la composition de deux partielles de ShockleyeB G (d’orientations distinctes), situées
entre trois plans consécutifs (0-1-2) : le cisaillement résilteoté conventionnellemedi
(souligné) dans la littérature, est associé a un DEE.

Une autre maniere de réaliser un cisaillement dans cetigtidn est tres intéressante dans la
structure ordonnée L1Elle consiste a contourner 'atome qui fait obstacle, a I'd&l¢rois
cisaillements successifs autorisés, du type partielles de 8kpsklés entre les deux mémes
plans atomique@~igure 205b) :

C3 + 3B + A3 = |25B[ <CB + A3

Cette derniere notatioj2dBJ est destinée a rappeler que le cisaillement dans la diréion
est obtenu par un artifice de contournement de I'atome qui fait obstacle.

On remarque de plus que ce cisaillement peut étre décomposé am&Parfaite de la
matrice ; et A, une partielle de Shockley qui lui est perpendiculaire, ainsi quetljaagosé
Kear [1969]. Dans la phase ordonnge ce cisaillemen{2dB| respecte I'ordre, mais déplace
un atome Al d’'un site), a un siteV, créant ainsi un « défaut d’empilemeéntrinsequede
surstructure » ou DEIS (S-ISF en Anglais).

Des configurations de ce type, c’est a dire comportant un DEt&te dany’, ont également
été observées et identifiees dans des monocristaux de CM3%x-8% sous 750 MPa a
750°C[Chen, 2003]pour des orientations de sollicitation favorisant le cisadleindans la
direction A-Tw.
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Si I'on considere maintenant, que ce premier cisaillement sersaitit entre les plans (0-1)
et qu’'un cisaillement identique se produise maintenant entre les(fk@)sla superposition
de ces deux DEIS, dans la structure ordonnée, créée un « défaut eleempdxtrinsequele
surstructure » ou DEES (S-ESF en Anglais).

Afin de compléter et de terminer le cisaillement dans lactiine <112>, un dernier
cisaillement d’'une amplitude dedB est nécessaire et permettra de retrouver la périodicité du
réseau cristallin ordonné. Etant donné que, seuls les cisailleemtrgsieux plans consécutifs
dans les directionRAd[ entre (0-1)et]2C9[ entre (1-2) sont autorisés dans I'état actuel du
cristal, ce sont bien ceux-la qui se produiront et leur composition padaien le cisaillement
]28B[ désire :

120B[+]20B[+]2Ad[+]2Cd[ = ]25B[+]20B[+]28B[ = ]26B[+]20B[ +0B+dB+CA
car]2A9[ = 0B+ AC et de mém§Cd[ = dB- AC.

En pratique, le passage de ce grand dipble +CA (perpendiculairdi@ddon générale de
cisaillementdB) n'est pas nécessaire, il traduit simplement en termes decatisins un
réarrangement atomique indispensable a la préservation de I'drdpei eonsiste en la
permutation entre un atome de Ni et un atome d’Al du plan (1), éwtasi le voisinage
direct de trois atomes d’Al entre les trois plans (0-1-2) provgmuéle passage des deux
partielles 8B successive€nfin, on remarquera que ce réarrangement atomigue peut se
produire plus facilement dans la région du cceur de la dernieredgadlislocations partielles
0B. Le passage de cette derniére configuration rétablit Engériodicité des réseaux de
chacune des phases apres un cisaillement d’amplitd Bar exemple dans le Waspaloy
(Figure 2053, la petite taille des précipités permet d’observer la cordigon de dislocations
dans son ensemble alors que dans l'alliage AD5, on ne peut observdiéplasseur d’'une
lame mince (0,6 um environ), que des fragments de telles configurations.

Figure 205 : Cisaillements compatibles et simultanés des phesteg dans la direction A-Tw. a)Vaspaloy
flué 1% a 650°GGuimier & Strudel, 1970] — b) schéma décrivant les regroupements de partielles de type
3.]2dB[ dansy a gauche et 2.(CB+AB) danga droite [Naze, 2010].
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Si par contre les deux derniéres partielBmnécessaires a I'effacement du DEI de la matrice
ne passent pas, parce qu’elles en sont empéchées gafHegire 206 dans lesquels elles
provoqueraient une double violation de premiers voisins entre atomes d’plathss(0-1-2),
alors on assiste a la superposition directe, gamhs deux DEI (soit un DEE) et dagisde
deux DEIS (soit un DEES), donc d’une micromacle mécanique de deuxdaassseur. On
remarque la valeur trés importante du cisaillement associé aecdaypacle : il est double de
celui des cfc puisqu'il est ici égal & a/3<112> / a/3<11M6 #V3 =2.

Si ce mécanisme continue a se produire dans les plans adjasec¢sses (2-3-4), la
micromacle croit en épaisseur. Elle s’étend a la matrice ldarones ou les deux dernieres
partiellesdB ne peuvent pas suivre, ou bien elle disparait pour laisser placeisailiement
parfait d’amplitude ®B de la matrice dans les zones ou les deux dernieres partielles
OB parviennent a contourner lgs et a rejoindre la macle dans sa propagation (droite du
schémaFigure 206l). Si ce mécanisme continue a se produire dans des plans voisns mai
non immédiatement adjacents, on obtient des empilements apériodiqugdyydiaut) ainsi

gue le confirment les trainées sur les clichés de diffractinées entre la tache (200) de la
matrice et la tache de macle.

En pratique, il n'est pas possible de confirmer facilement qusoitee type de mécanisme
qui prévale au cours d'un essai de traction, du fait de la tres gderdaté de défauts
cristallins de toutes sortes qui s'accumulent et se superposeriedaagriau au cours d’'un
tel essai, mais on peut penser que la vitesse de déformation lpaiakest beaucoup plus
importante qu’en fluage, ne permet pas le réarrangement atomAi@ssocié au passage
des deux derniéres partiell®B dans les précipitég.

Les micromacles mécaniques formées dans les précipit@s les groupes de précipités
s’étendent dans la matrice avoisinariig(re 2063.

c6..8

3B
Irst CB+AB couple

- 2-lever nwin

cs, OB

Ad

8
3rd CB+AB couple

500 nm "

li G-laver hwin

Figure 206 : Maclage sans réarrangement atomique, possible dans la alire&tifw par passages
successifs de configurationsd2] - a) Alliage AD5 déformé 15% en traction & 700°C a 2°66: macles
s’étendant aux 2 phases et dislocations denses jJdanb) Schéma de I'arrangement des partielles dans
les y a gauche et danga droite. Images Loic Nazé.
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Figure 207 : Trois systemes de maclage actifs dans un grAd5 d’orientation voisine de [111], en
champ sombre. Eprouvette de traction a 700°C, déformée de 15 %%s2.1hages Loic Nazé.

6.3.2.2.2 Dans la direction Tw

Dans la direction dite « de maclage » de la structure CFC mmmmée, qui est en fait la
direction d’anti-maclage de la structure,] les mémes configurations de dislocations et les
mémes cisaillements sont observés dans l'ordre inverse enhdeirsverse des vecteurs de
Burgers. Viswanathan@u observer et analyser ce type de configuration dans une laroe mi
tiree d'une éprouvette de René 88 apres fluage a 650°C dans uneo@dgsnprécipitey’
étaient suffisamment fins pour que sept partielles de la configuraoient visibles
simultanément dans la plage d'observation (cf. figure 7, p 3@#&vanathan, 2005). Il
constate qu’elles sont toutes identiques et de typeilB'agit d'une micromacle mécanique
en cours de formation. De méme dans le CMSX-4 flué 3% sous 75@MBG@CC et jusqu’a
950°C sous 350 MP&nowles [2003]observe de longues structures maclées qui s’étendent a
la matrice. Ces configurations avaient déja été rapportéeSaiat-Antonin [1991] dans
I'Astroloy et parProvendier [1994] dans le N18 comme le montre la micrographie MET
(Figure 208 et le schéma explicatif qui lui est associé. On remaaggee ce qui caractérise
le cisaillement dans la direction de maclage Tw et lengjgsé du précédent (de sens opposé)
est la présence en téte de configuration de DEES dans layhasdieu de DEIS Figure
205Dh.
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Figure 208 : Maclage avec réarrangement atomique dans la dire€tiodans IAstroloydéformé de 0,5% a
700°C. a) contournement en A, cisaillement avec formation DEES emiad¢ naissante en {Saint
Antonin, 1991],b) Schéma du maclagiazé, 2010]

Dans l'alliage AD5 flué a 700°C sous 650 MH&agUure 2093, de nombreux précipitég
présentent des défauts d’empilement (en A) qui s'étendent parfleismatrice lorsque la
proximité de plusieurs precipités voisins prédispose énergétiquansette configuration. En
revanche, en Bl les premiéres partielles de la matrice ordurogtles précipités (téte de
configuration de l&igure 208b et laissent derriere elles un DEI dans la matrice, oudien
contraire, en B2, cisaillent a nouveau les précipitas un fond de DEI déja existant. Sur la
droite de la figure les plus gros précipitgs ceux de taille juste submicronique, ont été
traversés par deux partiellé8 qui y ont laissé un DEES alors qu'en C une micromacle
comportant un plus grand nombre & vient buter sur I'un de ces précipités qui n'a pu étre
franchi. On remarque aussi que I'espacement entre banddéissgengnt activées correspond
a celui des groupes de gnpgju’elles ont des difficultés a cisailler.

Dans cette région de la lame mince, l'orientation du grain etalgsaintes locales était telle
gu’'une seule famille de plans de glissement était activééamidle (-111) vue la direction
des traces d’intersection du plan avec la lame mince (et non (ldtl)edotraces seraient
inclinées vers 11h). Toutes les lames examinées ont été préldaéssdes sections
d’éprouvette perpendiculaires a I'axe, donc a la contrainte macrqgeeopppliquée. Dans
cette méme région de la lame mince, examinée sur un champes(@¥t#?), des dislocations
parfaites de la matrice sont maintenant visibles et situées lda interfacey-y qui les
retiennent trés efficacement du fait du migfiy/ (voir 8§ 6.3.2.4). Seules des dislocations de
vecteur de Burgers a/2[011] seraient invisibles sur cette gnagbie mais il y a fort peu de
chance qu’il s’en trouve puisque cette direction est voisine de la leoauagrain et de la
contrainte appliquée.
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Figure 209 : Micrographies MET en champ
sombre montrant - a) des mécanismes couplés de
contournement par des partiellesoBn (B1),

puis de cisaillement avec formation de DEES en
(A) et formation de micromacles en C,

b) dans la méme zone, des dislocations parfaites
de la matrice,

c) projection stéréographique de la zone
observée.

AD5 Sub 650MPa/700°€,=0,45% en 6240h.

Images Loic Nazé.
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Dans un grain d’orientation voisine de (111), trois plans de glissespentsimultanément
activés Figure 210Q. Le contournement des précipitésecondaires y est fréquent (en A) et
les micromacles qui leur succedent sont assez étendues rpaivieanent pas a traverser les
grosy submicroniques (voir en B). On constate donc la grande généralitésdgpes de
mécanismes dans cet alliage a 700°C en fluage. La teneur enlGatéo de AD5, élément
qui abaisse I'énergie de défaut d’empilement dans les deux phadbse peut-étre un peu
leur développement ; il faut cependant remarquer Kjuawles [2003] observe les mémes
mécanismes dans le CMSX-4 (teneur en~Cb0 at.%) dans des conditions de sollicitation
semblables.

De nombreuses dislocations parfaites sont également visibles dans ce gaatuetident en
particulier contre les gros précipitg¢s (Figure 210b; elles se placent initialement a
lintersection de leur plan de glissement avec la facette [@d]cuboidey qu’elles
rencontrent. Par exemple, en Migure 2100 les longues dislocations de direction [0-11],
voisines du plan de la lame et de vecteur de Burgers %.[-101], setpatimtersection de
leur plan de glissement (111) avec la face (100) du cubgideans linterfacey-y, ces
dislocations, placées a 60° de leur vecteur de Burgers se réntigar montée vers une
orientation pur coin (en M vers [010]) et/ou se recombinent pour forneeréseaux qui
minimisent I'énergie élastique du syste(og 6.3.2.4 eFigure 2195).

6.3.2.3 Réexamen de I'optimisation cisaillement/contournement

On constate dans la pratique que le cisaillement des prégipgas paires de dislocations
parfaites étroitement liées peut étre remplacé, pour lesstde précipités intermédiaires, par
un meécanisme de contournement de la premiere dislocation qui #teswtonde pour
cisailler le précipité ainsi que le montre Fggure 211relative & du Waspaloy déformé a
750°C[Guimier, 1970]. Ces observations ont été généralisées et formalisées paydétem
proposé paReppich [1985]qui montre ainsi que le pic de contrainte attendu pour une taille
de précipités optimisée n'est pas attefingre 213, mais qu'il est remplacé par un pic moins
élevé en contrainte et qui dépend, comme dans la modélisation proposeleitsar de la
fraction volumique de précipitgset de I'énergie de défaut de antiphase.

De plus,Saint-Antonin [1992] a observé dans I'Astroloy, que les dislocations parfaitea de |
matrice, lorsqu'elles se dissocient en partielles de Shodkigyré 20§ peuvent contourner
plus facilement des précipités assez rapprochés, du fardetsion de ligne bien inférieure
a celle d’'une parfaite. Ces observations ont été généralistesni@mbreux alliage®ouin,
2007] et en particulier a I'AD5, comme les micrographies précedd'nm@smontré. L'allure
générale de la courbe décrivant le contournement reste la ifiéguee 213, sa position
moyenne a ici été calculée pour une fraction volumique moyengiedeée40 %, une énergie
de défaut d’empilement de la matrice de 50 mJ/m? et une énergie de défaut dsardipiiad0
mJ/m2 pour la phasg.
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Figure 210 : a) champ clair -b) champ sombre

c) Projection stéréographique de la lame

Mécanismes de contournement geen A,

de blocage par des grgg, des DEES et/ou
des micromacles en B et de piégeage de
dislocations parfaites en M.

AD5 Sub 650MPa/700°C&=0,45% en
6240h
Images Loic Nazé.
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Combined Orowan by-passing and cutting by pairs of dislocation in Waspaloy at 750°C
CanMier and STRUDEL 119701

Figure 211 : Découplage des paires de dislocations parfaiteg ldes
du franchissement des précipitfSuimier, 1970]

Par ailleurs, nous avons également observé que le cisaillemefihgigsécipitésy ne se
faisait pas par paires de parfaites, mais par formationfdatdél’empilement de surstructure
(DEIS ou DEES) dont I'énergie peut étre grossierement é&stamune valeur proche mais
|égérement supérieure a celle de la matrice : 70mJ/m?2 pampkxe®n obtient ainsi deux
nouvelles courbes tracées en pointillés suFilgure 212 qui décrivent grossierement le
passage du cisaillement par défaut d’empilement de surstructuwwentournement de type
Orowan par des dislocations partielles de type B

On comprend, grace a cette modélisation, tout l'intérét que préaaptedistribution
hétérogene de précipitgs En effet, pour une distribution homogéne étroite de précipités
ayant une taille moyenne bien déterminée (300 nm, courbe bleueRiguta 212f), une
configuration de dislocations se constituera et pourra, soitlersdé bout en bout le grain
métallurgique, soit contourner tous les précipités de ce ménre gaAs avoir a recourir a
aucun changement de mécanismes au cours de sa propagation.

Par contre, si I'on est en présence, a l'intérieur du gratiyeises populations plus ou moins
étalées de précipit§sde tailles moyennes différentes (courbes rougegjre 213, alors, les
configurations de dislocations formées pour le cisaillement despjpés des plus petits
précipités (<100 nm) par des défauts d’empilement de surstructadrasie buter contre les
populations de plus gros précipité200 nm et submicroniques) qu'elles ne pourront pénétrer
par cisaillement Rigure 21Q. Les dislocations devront se recombiner pour constituer des
configurations propres aux mécanismes de contournement. Inversementerceeres
configurations verront leur progression stoppée lorsqu'elles parcourro@iutreerégion du
grain ou les populations de distribution en taille sont beaucoup plus pinissu’elles ne
pourraient la traverser qu'au prix d'une contrainte appliquée beaucoup plus importante
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La distribution hétérogene décrite par la courbe rouge Bigjlae 212best celle obtenue sur
l'alliage AD5 apreés le traitement dit « subsolvus », qui présétne part les gros précipités
intergranulaires empéchant la croissance de grains maisusgsgopulation importante de
précipitésy intragranulaires de grosse taille {pum), et crée d'autre part deux populations de
précipités y de taille situées de part et dautre de la taille quéi de transition
cisaillement/contournement. Ceci explique la grande richesse cinisides de déformation
rencontrés dans les lames minces tirées des éprouvettes déforméegeea 70@° C.
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Figure 212: a) Modele de Reppich, tenant compte de nouveaux mécadenaggormation et
cisaillement par S-ESF+contournement pao @ans AD5 —b) Histogrammes schématiques de
distributions homogene (Supersolvus en bleue) et hétérogéne (Subsohougie) de précipitey
dans AD§Reppich, 1982].

Cependant, si I'on souhaite, dans un alliage de composition donnée, cuméasteEnce au
fluage intergranulaire apportée par une forte taille de giala eésistance offerte par les
divers modes de durcissement intragranulaires liés a unebudigtn hétérogene des
précipitésy, il sera nécessaimde pratiquer un traitement thermique approprié qui sera précisé
dans le § 6.4 concluant le chapitre.
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6.3.2.4 Mécanismes de piégeage des dislocations parfaites

Afin de mettre en évidence les caractéres essentiels afiqmET des courbes de fluagé),

il est indispensable de les dériver par rapport au temps etisdiutiles diverses
représentations, linéaires ou logarithmiques de la vitesse de dé&fmrren fonction, soit du
temps, soit de la déformation. Reprenons, par exemple, les courbeaged 700° C de
l'alliage 88-AA (cf.Figure 117 chapitre 4) afin de les comparer a une courbe conventionnelle
de fluage d'une matrice austénitique (Courbe bleue 8eylae 213. Cette derniere débute
par un fluage primaire, suivi d'un stade secondaire a vitesse quasinteret se termine par
un stade tertiaire conduisant a la rupture. Par contre, les courbasabsur I'alliage 88-AA
présentent un stade primaire trés court menant immédiatenuentrénimum trés prononce
de la vitesse de fluage suivi, dans cette représentation, paraisgance parabolique de la
vitesse de fluage. Ce déficit prolongé des vitesses de fluagébam de la vie du matériau,
qui caractérise toutes les matrices austénitiques capahpesaij@ter dey’ de misfit négatif,
assure également une déformation plastigue moindre pendant desesentaides milliers
d'heures sous des contraintes élevées : cette propriété estrélonntéressante dans la
pratique industrielle.

\ Conventional creep curve

| = TD SUPER 550MPa
| 4 TD SUPER 650 MPa
| = TD SUPER 800MPa
| o TD SUB 550 MPa
| A TD SUB 650 MPa
|0 TD SUB 800MPa

1.0E-10 T T
6 a8 10 12
Plastic strain (%)

Figure 213 : Courbes de fluage de I'alliage 88-AA & 700°C sous
diverses contraintes montrant le déficit de déformation et de
vitesse de déformation de l'alliage biphasé par rapport a une
matrice austénitique monophasée.

Ce phénomene est trés généralement observé dans les superbisgaickel lors d'essais a
haute température, méme dans les structures monocristalistées au dessus de 1000°C
ainsi que le montrent les travaux €kyczak & al [2009], qui, par ailleurs, établissent
clairement la corrélation entre cette forme de courbe &@pliére et I'intensité du misfi-

Y, accentuée par un choix de composition spécifique : ici par exergdgonction
simultanée de Re et de Ruiqure 219. De plus,Zhang & al [2005] ont confirmé, par de
nombreuses observations en MET, que, dans les structures monocristakinghénomene
est également lié a la constitution de réseaux de dislocationerfdice, trées denses et quasi
périodiques qui accompagnent la mise en radeau des culpaiB&gire 215.
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Une interprétation de ce phénoméne a été proposé&irpael [2007],basée sur la relaxation
élastique, selon l'axe de traction [001] des couloirs de matriqgeendiculaires a cette
direction. Gréace a l'afflux de dislocations parfaites de laioeatilans ces couloirs, elles y sont
attirées préférentiellement du fait qu’elles contribuent apemser le misfit alors qu'elles sont
repoussées par les deux autres couloirs verticaux, couloirs [LQOLE, paralléles a la
direction [001], dans lesquels elles aggraveraient le misfit.
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Fig. 6. Dependence of the lattice misfit measured in the standard heat-treated state
{open symbols) and subsequent to creep (filled symbols ) on rhenium and ruthenium Fig. 4. Strain rate vs. plastic strain for the alloys investigated in the present work
content. during creep in compression with an applied load of 137 MPa at a temperature of

H1ooeC

Figure 214 : Corrélation entre lintensité du misft—) et le creux de vitesse de fluage dans des
alliages monocristallins & haute températ(ifyczak, 2009].

Dans un premier temps, afin d'appréhender les différentes composastehadeps de
contrainte mis en jeu, il est plus simple d'étudier le cas siggme et idéalisé d'un
monocristal d'orientation [001] contenant des précipitésibiqgues de méme taille et alignés
périodiqguement selon les trois directions du cube. Considérons tout d'Blzpne (2163 le
champ de contrainte (en 2D), engendré par la difféerence de paraeréteeta phasg et la
phasey en présence d'un misfit négatif;<a,. Ce champ a été calculé dans chacune des
phases paPollock & Argon [1992] et cartographié dans 1/4 de cube par un modeéle 2D
résume sur l&igure 217a On constate que I'écart paramétrique entre phases provoque dans
les couloirs de matrice (en 3D) une compression plane biaxiale dans le plan Oxy du couloir,
équivalente a une traction uniaxiale selon Oz, perpendiculaire mulplaouloir de matrice.
Lorsque I'on superpose a ce champ de contrainte interne, qui s’ekipivau cours de la
croissance des precipités, le champ de la contrainte appliquéalende direction [001] on
aggrave alors I'état d’élongation élastique des couloirs de maeipendiculaires a cette
direction Figure 2161), et I'on réduit partiellement celui des couloirs verticaux.
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Figure 215 : Réseaux de dislocations d'interface apres fluage a 110@t€x. Ids orientations <100>
dominantes et les mailles plus serrées dans l'alliage a plus fort rsfitRu) en b)[Zhang, 2005]

Enfin, il s'agit maintenant de considérer le champ de contraigendré par les dipbles de
dislocations coins rectilignes, déposés dans les interfaegdors de la plastification du
cristal. Un calcul analytique de ce champ a été publiéQaary [1979] dans I'hypothése
simplificatrice ou les deux phases ont le méme module (reprodulia Sigure 2170). Les
lignes de dislocations perpendiculaires a la figure constituent ni@es de dipdles
(dislocations coins de signes opposés), qui compenseraient ici unymystie signe positif.

On constate que la principale composante du champ est une compression uniaxidéxselon |
Oy pris ici paralléle au plan du mur dipolaire et perpendicutairelignes de dislocation. Si
I'on transpose ce résultat a Feggure 216¢ dans laquelle le demi-plan supplémentaire des
dislocations coin est de sens opposé (misfit négatif) et le cadbhorizontal au lieu d'étre
vertical, on constate que la superposition de ces trois champs dentertoaduit a créer
dans les couloirs horizontaux de la matrice, un état de tensionl®iaeias leur plan, ou
encore de compression uniaxiale selon [001]. La déformation tqtdleen résulte est
exactement opposée, dans ces couloirs horizontaux au champ de téfomitzal créé par

le misfit seul.

a) b) —l— c)

Y (- v J i O ¥ Gi : lsm

Misfit seul Misfit + Contrainte appb, | Misfit+O,+champ dislocations

Figure 216 : Superposition de trois champs de contrainte conduisantelabeation des contraintes
internes initiales des couloirs de matrice horizontaux et au fluage ng&atifdel, 2007]
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Les schémas successifs deHgure 216résument I'effet de I'application d'une contrainte
uniaxiale verticale, lorsqu'elle provoque une plasticité générardislesations qui viennent

se placer a linterfacgy des couloirs horizontaux de matricEomme lindiquent les
pointillés rouges, il en résulte une relaxation élastique deadsirs, dont 'amplitude est

telle que la structurg~y’, bien que sollicitée en traction par la contrainte appliquée, se
contracte au lieu de s'allonger. Ce résultat apparemment paradogpkendant été observe
expérimentalement a plusieurs reprif@eppich, 1984 ; Timmins, 1986}sous le terme de

« fluage négatif » et parfois interprété comme résultanaduise en radeau des cuboides
[Louchet, 1995].Si ce phénomeéne est bien actif et prépondérant pendant la miskeaaxra
des structurey-y’ dans les monocristaux, en revanche, il ne doit pas étre restredttea
configuration particuliére de I'organisation des précipjtémais au contraire étre généralisé
a toute microstructure contenant des précipjtgarésentant un écart paramétrique avec la
matrice, quelles que soient la taille, la distribution et/ourdation volumique de ces
précipités. On peut citer I'exemple de l'alliage §Bd ElI Azim, 1996] qui contient une
fraction volumique extrémement faible de précipifé€l a 2 %), et dont les courbes de
fluage dérivées sous 26 et 40 MPa a 600° C, présentent bien un minimum enaquén
long plateau a vitesse constarfigg(re 21§. Grace a des calculs de dynamique moléculaire,
destinés a modéliser l'interaction d'une dislocation avec de peéitipitéesy de 6 nm
présentant un misfit avec la matriégge [2010]a trouvé un minimum d'énergie d'interaction
lorsque la dislocation parvient au contact avec la particule en prenant une onecaati

YJ

Y matrix

i
H"(

L T

Figure 217 : Champs de contrainte A) créé par le mjsfir dans a) la matricey et b) le précipitéy
d’apresPollock & al. [1992]— B) créé par des murs dipolaires de dislocatiferry, 1979].
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Une évaluation sommaire mais rapide de la distance d’équllieatre dislocations coin

rectilignes de vecteur de Burgers b, alignées dans lefatdsy-y, selon les axes du cube
peut étre faite a I'aide de I'expression :

L= b/d Formule de Brooks

ou d est la valeur du misfiy-y'. Dans ces conditions, le misfit est compensé au mieux en
moyenne et les contraintes internes présentes initialementielanstaly—y sont relaxées
[Lasalmonie, 1975].La minimisation de I'énergie d'interaction entre réseaux diecdtgons

coin de vecteurs de Burgers b = a/2<011> alignées selon leslav@ade <100> dans les

interfacesy-y' des couloirs {100} de la matrice, a été modélisée en détail pdrfzE Ratel

[2010] et confirme bien le phénomene de relaxation des contraintes inplaitesmisfit dans
ces couloirs.
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Figure 218 : Courbes de fluage de I'alliage 800, a 600° C. Remarquer
sous 26 et 40 MPa le minimum de la vitesse de fluage qui précede un
long plateau a vitesse constar&bd El Azim, 1996]

L'importance en temps et en déficit de déformation que provoque ce pl@ndmrelaxation
elastique et de captation des dislocations mobiles de la maisgae dans les alliages
polycristallins est mise en évidence suiFlgure 213.Cependant, méme pour la plus basse
contrainte appliquée, qui est ici de 550 MPa, la vitesse de fluagequirslie passe par un
minimum marqué au cours des premiéres heures de l'essai, n'ent gmgepour autant
négative. Pour cela, il aurait fallu appliquer une contrainte d'edgaieure et I'on devrait
alors utiliser une représentation graphique linéaire de la vi{ph#ét que logarithmique)
afin de pouvoir laisser apparaitre des valeurs négatives de &sevite fluage. C'est
effectivement ce qui été réalisé pour les essais a 700° C6S0WdPa sur les divers alliages

de I'étude, qu'ils soient traités en subsolvBgyfre 189h chapitre 5), ou en supersolvus
(Figure 190b chapitre 5).
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Rappelons que, sur ces figures, la déformatoale (élastique + plastique) a été représentée
en fonction du logarithme du temps. Dans un cas comme dans l'autre, onagecpaatiant
les minutes qui suivent la mise en charge, un accroissement dmalédo provoqué par la
multiplication des dislocations sous l'effet de la contrainte qup@d (fluage primaire tres
court), puis dans un second temps (100 premieres heures) une décraissandgéformation
totale (proche de IDpour AD5), donc une vitesse de fluage négative, pour les allieges
plus résistants comme AD5 ou un plateau de plusieurs centainesed'lpour les autres.
Enfin, dans un troisieme temps pour AD5, un plateau de déformatiorsévidesluage nulle)
qui dure plusieurs centaines d'heures, avant que ne reprenne la défompfestique qui
s’accélere a long terme. Pour les alliages traités solpes, a la méme température de
700°C, mais sous une contrainte un peu plus forte, de 700 FitiRad 191b, la déformation
initiale est plus importante, mais les caractéres des coddmegs préecédemment restent les
mémes. Cependant, seul l'alliage le plus résistant, AD5 prasenfghase de fluage négative
au cours des 200 premiéres heures.

A l'examen de lames minces en MET, once@nstaté au paragraphe précédent que de
nombreuses dislocations parfaites de la matrice étaient piéggstenues dans les interfaces

Y-Y. Ceci est confirmé par les micrographies en MET prisesisarlame mince prélevée
dans une éprouvette d’alliage AD5 flué a 700° C sous 650 MPa apres plus de(6@fife
219. On y observe, d'une part des dislocations dissociées créamtandess de défauts
d’empilement de divers types et des micromacles, d'autre pardrdbreuses dislocations
parfaites de la matrice arrangées entre elles sous fdemeseaux maillés dont certains
segments sont invisibles du fait de la régle g.b = 0. Lesaugsd'équilibre situés aux

interfacesy-y' et destinés a compenser le misfit ont été décrits darétdé parLasalmonie

et Strudel [1975].Leur arrangement en mailles hexagonales apparait sucess{fal1} des
précipités qui se développent lorsque les dislocations possédamiidesgtiteurs de Burgers
de ce méme plan se recombinent en prenant des directions cem fUest dans cette
position qu’elles sont le mieux a méme de compenser le misfit et c’est adetypaillage que
'on observe en MKigure 219 dans un grain d’orientation voisine de [111] (voir projection
stéréographique), c'est a dire de I'axe de la contrainte appliouél est vraisemblable que
les facteurs de Schmid pour deux des vecteurs de Burgers seémriitorables. La®3°
branche du réseau se forme par combinaison des deux précédentes.

Cet effet de piégeage des dislocations et de relaxatiomékaste la matrice au voisinage des

précipitésy étant d’autant plus important que le misfity’ est grand, il apparait donc
primordial de se préoccuper d’assurer a l'alliage par le choigadeomposition, un misfit

négatif important, qui se maintienne autant que faire se peut apgragnres les plus élevées
du domaine de service envisagé.
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Figure 219 : a) Champ clair (-1-11) et b) Champ
sombre (-111) d'une méme zone montrant le
double role des gros précipitgsen M : 1-
arréter la propagation des bandes de glissement
plan DEES + micromacles. 2-retenir, par effet de
misfit, les dislocations de la matrice qui forment
de réseaux coin dans leur interface.

AD5 Sub 650MPa/700°€,=0,45% en 6240 h
Images Loic Nazé.
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6.3.3 Conclusion

Afin de synthétiser les différents mécanismes de déformatiostdeguresy-y', rencontrés
dans les superalliages base de nickel, il est intéressalisefutn diagramme dont I'un des
axes est la vitesse de déformation plastique et l'autre la température :
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Figure 220 : Carte des mécanismes de déformation rencontrés
dans les superalliages a base de nickel a différentes
températuregNaze, 2010].

Dans une telle représentation la contrainte appliquée n'apparaxpastement : en fait elle
suit une diagonale du diagramme avec les valeurs maximalesitegt Badroite et des valeurs
minimales a I'opposé.

Nous pouvons placer aux plus grandes vitesses de déformation macrosc@pigaas un

vaste domaine de températures s’étendant de I'ambiante jusqu&0@5G, des modes
plastiques hétérogenes provoquant a I'échelle mésoscopique, des localidatia plasticité

dues, soit au vieillissement statique (bande de Luders), soit Hisseenent dynamique (effet
Portevin-Le Chatelier). Ces phénomeénes n’étaient pas 'objet tdethese, mais ils restent
présents dans la plupart des superalliages et certaines denkmifestations peuvent étre
déléteres. Il est donc important de les garder a I'esprit.

Pour des vitesses moins importantes, on trouve les mécanismes denamemirde type
Orowan par des dislocations parfaites ou de maclage dans laodir&eTw affectanty ety

sans rearrangement atomique de type®B]2 dans des essais de traction par exemple. On
trouve dans le méme domaine de températures et de vitessesillement par paires de
dislocations parfaites de la matrice 2BC, ainsi que par coupl€sZBA de la matrice,
associés a des 6Bdans les précipitég et qui sont souvent précédés de meécanismes de
contournement par des partielles de type Orowan C

Le maclage avec réarrangement atomique dans la direction Taituse a plus haute
température et pour des vitesses de déformation plus élevées,ecemrfluage. Les
configurations de téte de ces micromacles sont constituées par desUDIESDEES.
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Parmi les mécanismes de durcissement intragranulairesédegge des dislocations de la
matrice dans les interfacgsy par le misfit envahit un vaste domaine situé au dessus de 500°
C et s’étendant jusqu’aux trés hautes températures dans lesristancou il contrble la
mise en radeaux. Il est trés efficace en début de déformatstigple ou il provoque une
hésitation au fluage, des périodes d’incubation et/ou des plateaux a basserotesges.

Enfin, pour les plus basses contraintes ou la plasticité intragianukeste inhibée, le
glissement aux joints de grains est une contribution d’autant plustanpom la vitesse de
fluage que la taille de grains est petite.

6.3.4 Proposition d’un traitement thermique

Pour des contraintes supérieures a 650 MPa, on a vu que la résmtafhcage de I'alliage
ADS5 était attribuée a une distribution hétérogéneytes a une fraction volumique de phase
Y (FY) intragranulaire variable. Comme nous l'avons souligné précéaamncette
microstructure résulte du procédé d’élaboration utilisé a I'éechekploratoire dont les
parametres, notamment la température de solvus, sont difficilemetmdlables. On propose
ici un schéma de principe pour reproduire cette microstructure vieaientent thermique
applicable industriellement.

Le traitement de remise en solution devra étre suivi d'un refsmdient lent destiné a faire
précipiter les deux populations de gisinter- et intra-granulaires. Il devra étre prolongé
suffisamment bas pour précipiter une fraction volumique de phaseessive On pourra
ainsi poursuivre par un court palier thermique a température pluggmvé&ours duquel la

remise en solution partielle des gros précipités rechargemméade déplétion en éléments
genes que leur croissance avait nécessairement provoquee. ®dacett, au cours des
phases finales du traitement, destinées au développement des deuxigmspdiatfinsy
(secondaires et tertiaires), la répartition de ces derneriee les gros sera beaucoup plus
dense (redissolution partielle des gygset plus proche (effet de rechargement au voisinage).
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Figure 221 : Schéma de principe du traitement thermique permettant de
reproduire une microstructure hétérogéneytle

® Remise en solution totalede la phasey (traitement supersolvus) permettant le
grossissement de la taille de grain.

@Refroidissement lent (vitesse de refroidissement VR1 de l'ordre de 20 a 30°C/min)
permettant, en plus de la précipitationyimtergranulaires, la précipitation limitée de germes
intragranulaires de/ secondaires de premiere génératioym?) Le refroidissement est

effectué a une température suffisamment basse par rapfaote@pérature de solvuaT)
pour permettre leur grossissement.

® Remise en solution partiellgsubsolvus) conduisant a une légére dissolution/d?s et
une redistribution homogéne en élémaiigenes dans I'ensemble de la matrice.

bY

@ Refroidissement « rapide » (vitesse de refroidissement VR2 de l'ordre de 100 a
140°C/min) conduisant a la précipitation intragranulaire puis au gsessent dey

secondaires de seconde généralwn®0 et enfin, a plus basse températurey ge

®Revenupermettant ’homogénéisation en taille ggs

Les différents paramétreAT, VR1, VR2, Température et délai des remises en solution et du
revenu) doivent étre bien évidemment déterminés et optimisés diofode la composition
de I'alliage et de la microstructure souhaitée.
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7 Conclusion et perspectives

L'étude qui a porté sur la conception de nouvelles compositions de $iagesabase nickel
MdP a été realisée en collaboration avec 'ONERA. L'approchepl&omnentaire des deux
laboratoires a permis d’aboutir & I'invention de deux nouvelles compusiitiune issue des
choix finaux de I'ONERA, l'autre de ceux du CDM - répondant largernaentahier des
charges industriel de la Snecma. Le déroulement de I'étude en gtandes phases
chronologiques a conduit a I'optimisation des compositions.

Bien qu’il s’agissait d’'une étude exploratoire impliquant une éldiooraa I'échelle du
laboratoire et qu’en conséquence peu de matériau ait été disponiddidied des résultats
obtenus comparativement a ce que I'on peut attendre d’'une élaboraticstrielle a pu étre
démontrée : I'élaboration d’'un alliage par ET, malgré I'héténéifé des compositions et des
microstructures, conduit a des résultats d’essais mécaniques ablapar ceux obtenus par

le méme alliage élaboré par AA.

L'utilisation du procédé d’élaboration par métallurgie des poudremgieune plus grande
latitude dans le choix des compositions par rapport a la métaltlegigique. De ce fait, nous
avons pu proposer des compositions originales, se démarquant de cellefliades
industriels existants.

La plage de compositions brevetée permet d’obtenir différents nubeledurcissement :
durcissement par la taille de grain, durcissement de solutimie sdlrcissement structural et
durcissement résultant du misfit/ qui permet le piégeage des dislocations aux interfaces

Y-

Deux microstructures ont été explorées, I'une basée sur une distrilidimogene de la
phasey, obtenue dans notre étude suite a un traitement thermique superd@alutrs,
comprenant plusieurs populations de précipijesle tailles différentes, obtenue par un
traitement subsolvus. Pour les deux cas étudiés, les propriétémiques en traction et
fluage s’averent supérieures a celles des alliages indsdiiis3 et René88. Cette gamme
d’alliages présente notamment une fraction volumiqug dobale (Fy) intermédiaire entre
celles du N18 et du René88 tout en conservant une densité qui réepaxtres spécifiés
par Snecma (d<8,3). Leur stabilité chimique au regard de |gpftadicin des phases TCP est
également assurée.

De plus, on a pu également identifier sur ces alliages dastéastiques microstructurales

originales :

- L’intérét d’'une distribution hétérogéne dgsntragranulaires,

- Une fraction de phasg intragranulaire (fy) variant d’'une zone a l'autre d’'un méme
grain.

En effet, nous avons observé gu’une distribution hétérogéne de précipéifiables et/ou
contournables rend plus difficile la propagation de configurations de défmgd’ensemble
du grain: ces dislocations parfaites ou partielles, en couple, &3 pairisolées, associées ou
non a divers défauts plans (DEIS et DEES d&nsencontrent des populations de précipités
de tailles différentes (et en conséquence évoluent dans des cdaldargieur différente) ce
qui inhibe leur mouvement ou les contraint a se réarranger.
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Cette microstructure intragranulaire optimum a été obtenue paaitement subsolvus mais
nous proposons, pour terminer, le principe d’'une gamme de traitemenigihersupersolvus
susceptible d’aboutir & wune microstructure intragranulaire prédentes mémes
caractéristiques : distribution hétérogéne des précigités fraction volumique de phasg

variable dans le grain. L'étape de remise en solution totpleorterait I'avantage
supplémentaire de permettre, par l'optimisation de ses parsmettempérature » et
« durée », le controle de la taille de gréifEA Dartagnan, Thése en cours Alice Dumont].
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Annexe Al

Estimation de la taille des grains et des précipitégs secondaires

Taille de grain

Pour chaque alliage expérimental, la taille de grain a sitéhée aprés chacune des deux
étapes suivantes du traitement thermique : densification par,fitagése en solution et
revenu, et ce, pour chacun des deux traitements thermiques étudiés (sub et supersolvus

Les normes NF 04-102 et ASTM E112 permettent de définir une taifjeacte moyenne pour
un matériau polycristallin dense par comptage a partir d’'un champaiie ou carré. Il s’agit
de la méthode planimétrique. Ces estimations ont été effectu@éde du logiciel Image J a
partir de calques scannés représentant les joints de grains de différbgts MiiEB(cf. figure
A2-1).

Xl S L L] Sl 1y
Nast s Naaydanicd

T8 g \ oML

L
&
D

Figure A2-1 : Calques scannés représentant les joints de grains diianegraphie MEB d’un
alliage expérimental.

Le nombre de grains pris en compte est :
N=n; + Dy
2

Ou nl est le nombre de grains contenus entierement dans le cha2peetombre de grains
coupés par le bord du champ.
Le nombre de grains par unité d’aire est :

S*108

mz% ou A est l'aire du champ, A= a2 en um?2 avec S, la surface du champ analysée

exprimée en cmz2,
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On définit un diameétre équilent moye :

1 . Ak ) .- . < s
dm:V—, i.e. le coté d’'un ca2 dont l'aire est égale a I'aire moyenne 1

m

On approxime la taille de gin moyenne par la valeur de d

La taille moyenne du grain;t obtenue en divisant la surface totale arée par le nombre ¢
grains comptés. Selon les ages, la moyenne est effectuée sur 100 & grain:

La taille de gain est établicaprés la densification par filage, aprés aitement thermiqu
d’'une part subsolvus d’autrart supersolvus, soit trois données par a:.

Taille des précipitésy

Quelgues comptages ont 3 effectué pour certains alliages afin ddéterminer la taill
moyenne des précipit§ssecondaires. La difficulté pour établir une t¢ moyenne par cetl
méthode est de deux ordres :

- D'une part, afin d’okenir une statistique pertinente, un grandnbre de clihés doit
étre analysés obtenir un cliché champ sombre de précipy secondaires (et
tertiaires) n’'est pas Jssi simple que de réaliser un cliché M De plus, les zone
micrographiées contnnent moins de précipités qu’'une micrognie MEBne contient
de grains,

- Dautre part, n'oubbns pas que les clichés obtenus sone projection d’un:
épaisseur de lame. (dans ces alliageyly, il est difficile de mesirer précisément ul
épaisseur (par la tenique des taches de carbone par exer En effet, es deux
phasey ety ne réagisent pas de la méme facon au polissagerolytique et la lam
obtenue n’est pas plie, des creux ou des bosses se formant s précipitéy'.

En conclusion, obtenir la ille moyenne des précipitéey secondaire estdonc difficile,
surtout quand leur forme rst plus sphérique (cf. précipité en forme cceurfigure A2-3.
Nous I'avons donc estimée a I'ceil.

a - al
Figure A2-2: Etapes de traitenent d’'une micrographie MET nécessaires détermination de |
taille des précipitég’ secondaies.
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Traction

Fluage

Schémades éprouvettes d’essais mécaniqt

Annexe A2
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Figure A1 : Schéma de I'éprouvette de traction
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Figure A-2 : Schéma de I'éprouvette de fluage
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Propagation de fissure
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Figure A3-3 : Schéma de I'éprouvette de type KBR de propagation de fissure
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Annexe A3

Dispositifs d’élaboration des alliages expérimelaux

Figure A44 : Différents dispsitifs utilisés lors de I'élaboration des alliagexpérimentat
a/ Four Leybold : fusion ehélange sous vide seconde
b/ Systéeme de pulvérisatioar électrode tournant

c/ Presse de filage

Documents ONERA
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Conception de nouveaux superalliages MdP base nickel pour disques de turbines
RESUME : Dans l'objectif de la modernisation du moteur M88 de la SNECMA, de nouvelles
spécifications relatives au matériau des piéces qui sont actuellement forgées et usinées en
superalliage N18 - notamment les disques de turbine haute pression - ont été formulées. Cette
étude s'est attachée a la définition de nouveaux superalliages polycristallins a base de nickel,
élaborés par métallurgie des poudres, qui répondent a ces spécifications, c'est-a-dire,
globalement, qui présentent des propriétés mécaniques et une stabilité microstructurale
supérieures a celles du N18 tout en diminuant sensiblement la fraction volumique de la phase
durcissante Y. En se référant aux connaissances collectées sur le role des différents éléments
d'alliages et des traitements thermiques sur les caractéristiques microstructurales et
mécaniques des superalliages, de nouvelles compositions sont proposées. Les alliages
expérimentaux, élaborés selon ces compositions, sont analysés microstructuralement et testés
mécaniquement en traction, en fluage et en propagation de fissure afin de comparer leurs
propriétés a celles de superalliages utilisés industriellement et pris comme références. Certains
des alliages testés présentant une remarquable tenue en traction et en fluage, une analyse en
microscopie électronique en transmission des mécanismes de déformation a été réalisée et
une interprétation de cette excellente résistance a la déformation a haute température est
proposée.

Mots clés : Superalliages base nickel, métallurgie des poudres, éléments d’alliages, traitements
thermiques, fluage, mécanismes de déformation

Design of new powder metallurgy Nickel base superalloys for turbines discs
ABSTRACT: In order to upgrade the SNECMA M88 engine, new specifications were issued for
the material of the parts that are currently made by forging and machining N18 superalloy,
including, essentially, turbine discs. This study focuses on the development of new Nickel base
polycrystalline superalloys which meet these specifications, i.e. which generally exhibit
mechanical properties and microstructural stability better than that of alloy N18, in spite of a
significant reduction of the Yy volume fraction. Refering to the state of the art on the specific
role of each of the various alloying elements and of heat treatments on the microstructural
and mechanical characteristics of the superalloys, new compositions are explored. The
microstructures of these experimental alloy compositions are analysed. Tensile, creep and
crack propagation tests are performed in order to compare the properties of these new alloys
with those of reference, industrially used, superalloys. Among the evaluated alloys, those
exhibiting a remarkable tensile and creep resistance were examined by transmission electron
microscopy in order to identify the various deformation mechanisms: an interpretation of the
outstanding resistance to deformation is presented.

Keywords : Nickel base superalloys, powder metallurgy, alloying elements, heat treatments,
creep, deformation mechanisms
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