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1.1 Contexte de lÕŽtude  
Les superalliages ˆ base de Nickel reprŽsentent une part importante des matŽriaux utilisŽs 
dans la fabrication des moteurs aŽronautiques de type turborŽacteur. En effet, environ 45% 
des pi•ces des turborŽacteurs sont rŽalisŽs en alliages de Nickel car ces alliages prŽsentent une 
gŽnŽralement bonne stabilitŽ mŽtallurgique en raison de la faible vitesse de diffusion des 
ŽlŽments, poss•dent une bonne tenue ˆ lÕoxydation, et ont une bonne rŽsistance mŽcanique ˆ 
haute tempŽrature. Pour ces raisons, les superalliages ˆ base de Nickel sont essentiellement 
employŽs pour la fabrication des pi•ces situŽes dans les zones les plus chaudes du moteur, 
cÕest-ˆ-dire le compresseur haute-pression et la turbine (Figure 1-1).  

 
Figure 1-1 : types dÕalliages employŽs dans la fabrication des turborŽacteurs. 

Dans le but dÕaugmenter les rendements des moteurs, les motoristes cherchent ˆ augmenter la 
tempŽrature des gaz circulant dans les moteurs, mais ils se heurtent ˆ la limite de tempŽrature 
dÕutilisation maximale des matŽriaux actuels. 

Le superalliage ˆ base de Nickel le plus utilisŽ actuellement est lÕInconel 718, car il allie de 
bonnes propriŽtŽs mŽcaniques jusquÕˆ 650¡C, avec une bonne forgeabilitŽ et une bonne 
soudabilitŽ, ainsi quÕun cožt relativement bas, par rapport ˆ la plupart des superalliages, en 
raison de sa forte teneur en Fer. Le Waspaloy est un superalliage Žgalement couramment 
employŽ bien que plus onŽreux que lÕInconel 718, car il prŽsente des propriŽtŽs mŽcaniques 
supŽrieures ˆ celles de lÕInconel 718 et une tempŽrature maximale dÕutilisation plus ŽlevŽe. 

Le superalliage ATI 718Plus a ŽtŽ rŽcemment dŽveloppŽ, par la sociŽtŽ Žlaboratrice ATI 
Allvac, dans lÕoptique de proposer un alliage alliant les atouts de lÕInconel 718 et du 
Waspaloy.  

Les bonnes propriŽtŽs mŽcaniques des superalliages ˆ base de Nickel sont essentiellement la 
consŽquence de la prŽcipitation secondaire qui assure le durcissement structural de ces 
alliages. Ainsi le durcissement structural de lÕInconel 718 est apportŽ par une distribution 
optimisŽe de prŽcipitŽs de phase !ÕÕ, qui donne ˆ lÕalliage les propriŽtŽs mŽcaniques 
suffisantes pour rŽpondre aux spŽcifications requises pour son utilisation ˆ des tempŽratures 
infŽrieures ˆ 650¡C. Au-delˆ de cette tempŽrature ces propriŽtŽs mŽcaniques se dŽtŽriorent, en 
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particulier parce que la distribution de prŽcipitŽs !ÕÕ Žvolue lors de maintiens prolongŽs ˆ 
haute tempŽrature et que ses caractŽristiques (rayon et Žpaisseur des prŽcipitŽs, distances entre 
prŽcipitŽs) sÕŽloignent de celles apportant le maximum de durcissement. Alors que le 
durcissement de lÕInconel 718 est essentiellement assurŽ par la prŽcipitation de la phase !ÕÕ et 
que le r™le de la prŽcipitation de la phase !Õ est secondaire, le durcissement du Waspaloy 
repose sur la distribution de prŽcipitŽs !Õ qui reste stable au-delˆ de 700¡C.  

Pour reprendre les meilleures propriŽtŽs de chacun de ces alliages (Inconel 718 et Waspaloy), 
ATI Allvac a dŽveloppŽ le superalliage ATI 718Plus, dont le durcissement structural est 
assurŽ par la prŽcipitation de la phase !Õ comme dans le Waspaloy, de fa•on ˆ obtenir un 
alliage ayant de bonnes propriŽtŽs mŽcaniques jusquÕˆ 700¡C, ce qui reprŽsente un gain de 
50¡C par rapport ˆ lÕInconel 718. De plus ATI Allvac a Žgalement veillŽ ˆ ajouter une forte 
concentration en Fer (10 wt%), de fa•on ˆ octroyer ˆ son nouvel alliage de bonnes 
caractŽristiques de mise en forme (forgeage et soudage), et un cožt plus faible que celui du 
Waspaloy. 

Le superalliage ATI 718Plus suscite donc naturellement lÕintŽr•t des motoristes Snecma et 
Turbomeca (affiliŽs au groupe Safran), qui envisagent dÕutiliser cet alliage pour des pi•ces 
statiques comme les carters de turbine dans un premier temps, et peut-•tre pour des pi•ces 
rotatives comme les disques de turbine dans un second temps. 

Snecma et Turbomeca ont donc commandŽ cette Žtude de fa•on ˆ approfondir leurs 
connaissances sur le superalliage ATI 718Plus. 

 

 

1.2 Objectifs et enjeux de lÕŽtude  
LÕobjectif de cette Žtude est de dŽfinir une ou plusieurs gammes de traitements 
thermomŽcaniques (gamme de forgeage + gamme de traitements thermiques) qui conf•rent ̂  
lÕalliage ATI 718Plus les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques en traction et/ou en fluage. 

Il sÕagit de crŽer, par traitement thermique, la ou les microstructures qui, selon le mode de 
sollicitation, donnent ˆ lÕalliage ses propriŽtŽs mŽcaniques les meilleures. 

Sur la base des connaissances acquises sur les relations entre microstructure et propriŽtŽs 
mŽcaniques dans les superalliages, nous sommes en mesure de prŽciser les gammes dans 
lesquelles doivent se situer les param•tres microstructuraux tels que la taille de grain, la 
nature de la prŽcipitation et les tailles des prŽcipitŽsÉ, pour que les microstructures rŽpondant 
ˆ ces crit•res mŽritent dÕ•tre ŽvaluŽes mŽcaniquement. 

Pour obtenir ces microstructures, il est donc essentiel de conna”tre et de comprendre la 
mŽtallurgie de lÕalliage, cÕest-ˆ-dire dÕidentifier les phases en prŽsence, ou qui peuvent 
prŽcipiter, de dŽterminer les points de transformation ainsi que les cinŽtiques de 
transformation, et les interactions, en termes de prŽcipitation et de croissance, entre ces 
diffŽrentes phases. 

Gr‰ce ˆ ces donnŽes, un certain nombre de microstructures pourront •tre produites et testŽes 
selon diffŽrents modes de sollicitations afin de prŽciser pour cet alliage lÕinfluence des 
diffŽrents param•tres microstructuraux sur ses propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage.  

Les corrŽlations entre param•tres microstructuraux et propriŽtŽs mŽcaniques dÕune part, et 
entre microstructures et traitements thermiques dÕautre part, permettront finalement de dŽfinir 
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une ou plusieurs gammes de traitements thermiques procurant ˆ lÕalliage les performances 
requises pour lÕapplication envisagŽe. 

 

LÕenjeu final est donc pour les motoristes Snecma et Turbomeca, dÕouvrir la voie ˆ la 
fabrication de pi•ces de turbine ou de compresseur haute pression en superalliage 
ATI  718Plus. La possibilitŽ ainsi donnŽe aux motoristes dÕutiliser cet alliage, leur permettrai 
de disposer dÕun alliage qui puisse •tre utilisŽ ˆ plus haute tempŽrature que lÕInconel 718 tout 
en ayant un cožt plus faible quÕun alliage comme le Waspaloy. 

 

 

1.3 PrŽsentation  du plan  de la th•se  
Les travaux rŽalisŽs pour caractŽriser la microstructure du superalliage ATI 718Plus et 
proposer plusieurs gammes de traitements thermomŽcaniques, sont prŽsentŽs dans le prŽsent 
document qui est structurŽ en neuf parties qui sont les suivantes : 

 
- le prŽsent chapitre introduit le sujet et place celui-ci dans son contexte industriel ; 

 
- le Chapitre 2 propose une synth•se des donnŽes issues de la bibliographie dont nous 

disposions au lancement de lÕŽtude ;  
 

- le Chapitre 3 prŽsente les travaux rŽalisŽs sur la microstructure de lÕalliage pour 
dŽterminer la nature des phases prŽcipitŽes et leurs domaines de prŽcipitation en temps 
et tempŽrature ; 
 

- le Chapitre 4 introduit les travaux rŽalisŽs sur les propriŽtŽs mŽcaniques et prŽsente 
donc le protocole opŽratoire mis en place et les gammes de forgeage ŽtudiŽes ; 
 

- le Chapitre 5 prŽsente les rŽsultats des essais mŽcaniques et des observations 
microstructurales rŽalisŽs ˆ partir des gammes de traitements thermomŽcaniques 
proposŽes par ATI Allvac ; 
 

- le Chapitre 6 explique les changements qui ont ŽtŽ apportŽs aux prŽcŽdentes gammes 
pour crŽer plusieurs gammes de traitements thermiques optimisŽes, et prŽsente les 
microstructures et les caractŽristiques mŽcaniques obtenues gr‰ce ˆ ces gammes 
optimisŽes ; 
 

- dans le Chapitre 7, le phŽnom•ne de plasticitŽ localisŽe de type PortevinÐLe Chatelier 
et lÕeffet de lÕenvironnement sur le superalliage ATI 718Plus sont analysŽs ; 
 

- le Chapitre 8 prŽsente les analyses microstructurales rŽalisŽes sur lÕalliage ATI 
718Plus apr•s des traitements de vieillissement de longue durŽe aux tempŽratures 
dÕutilisation ; 
 

- enfin une derni•re partie exposant les conclusions gŽnŽrales et les perspectives cl™ture 
ce document. 
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Chapitre 2 -  Le s uperalliage ATI Allvac 
718Plus  

 

 

Ce chapitre est consacrŽ ˆ la prŽsentation gŽnŽrale du superalliage ATI 718Plus en prŽcisant 
sa composition chimique, les diffŽrentes phases susceptibles dÕy prŽcipiter, ainsi que les 
gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par lÕŽlaborateur ATI Allvac, et le mode 
dÕŽlaboration utilisŽ. 

Ce chapitre aborde Žgalement les relations complexes entre les traitements thermiques et la 
prŽcipitation des diffŽrentes phases dans cet alliage. 

Enfin ce chapitre expose les propriŽtŽs mŽcaniques annoncŽes par lÕŽlaborateur de lÕalliage. 
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2.1 Composition chimique  
 

La composition de lÕalliage ATI 718Plus, ainsi que celles de lÕInconel 718 et du Waspaloy qui 
sont couramment utilisŽs comme points de comparaison dans les diverses Žtudes publiŽes sur 
celui-ci, sont donnŽes dans le Tableau 2-1 et le Tableau 2-2, respectivement en pourcentages 
en masse (wt%) et en pourcentages atomiques (at%). 

 

  Ni Fe Cr  Co Mo W Al  Ti Nb C B P 

718Plus 
min 

56,7 8,0 17,0 8,0 2,5 0,8 1,2 0,5 5,2 0,01 0,003 0,004 

718Plus 
max 

45,9 10,0 21,0 10,0 3,1 1,4 1,7 1,0 5,8 0,05 0,008 0,020 

718 52,5 18,5 19,0 - 3,0 - 0,5 0,9 5,1 0,04 - - 

Waspaloy 58,0 - 19,5 13,5 4,3 - 1,3 3,0 - 0,08 0,006 - 

Tableau 2-1 : composition ŽlŽmentaire en % massique (wt%) des superalliages 718Plus, 718 et Waspaloy. 

 

 Ni Fe Cr  Co Mo W Al  Ti Nb C B P 

718Plus 51,1 10,4 20,1 8,9 1,7 0,3 3,1 0,9 3,4 0,1 0,02 0,01 

718 53,6 18,7 20,2 - 1,8 - 1,0 1,2 3,4 0,1 0,02 0,01 

Waspaloy 57,0 - 21,2 12,8 2,5 - 2,7 3,6 - 0,2 0,03 0,01 

Tableau 2-2: composition ŽlŽmentaire en % atomique (at%) des superalliages 718Plus, 718 et Waspaloy. 

Les compositions de l'Inconel 718 et du Waspaloy prŽsentŽes dans le Tableau 2-1 sont 
reprises de lÕouvrage de Sims et al. [Sims-1987]. La fourchette de composition de lÕalliage 
ATI  718Plus a, elle, ŽtŽ reprise du "Data Sourcebook" ŽditŽ par ATI Allvac 
[ATI Allvac-2010] . 

Le superalliage ATI 718Plus a ŽtŽ con•u dans lÕidŽe de crŽer un superalliage qui conserve de 
bonnes propriŽtŽs mŽcaniques jusquÕˆ 700¡C, cÕest-ˆ-dire 50¡C plus haut que la tempŽrature 
limite dÕutilisation de lÕInconel 718, et dont le cožt dÕŽlaboration soit moins ŽlevŽ que celui 
du Waspaloy [Liu-2004]. Pour atteindre ce but la composition chimique de lÕATI 718Plus a 
ŽtŽ choisie de mani•re ˆ crŽer un alliage ˆ durcissement par prŽcipitation de phase !Õ. Pour 
cela la concentration atomique en Aluminium a ŽtŽ relevŽe, par rapport ˆ celle de 
lÕInconel 718. Le Titane participant ˆ la constitution de la phase ! ' (de m•me d'ailleurs qu'une 
partie du Niobium et peut-•tre du Tungst•ne), la somme des concentrations atomiques des 
ŽlŽments Titane et Aluminium s'Žl•ve ˆ 4 at% dans lÕalliage ATI 718Plus contre, environ, 
2,2 at% dans lÕInconel 718. 

La composition ŽlŽmentaire de lÕATI 718Plus ne peut d'ailleurs globalement pas •tre 
considŽrŽe comme dŽrivŽe de celle de l'Inconel 718. Le seul rŽel lien de parentŽ entre lÕalliage 
ATI 718Plus et l'Inconel 718 tient sans doute dans la teneur en Niobium qui, ˆ 5,45 wt% dans 
lÕATI 718Plus, entre dans la fourchette de composition en Nb de l'Inconel 718 (ˆ 5,5 wt%). 
Cette concentration en masse correspond ˆ une fraction atomique en Niobium de 3,4 at% dans 
lÕATI 718Plus et - toujours approximativement puisque les fourchettes de composition 
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ŽlŽmentaire de l'Inconel 718 sont assez larges - ˆ la m•me valeur dans lÕInconel 718. Dans 
l'Inconel 718, le Niobium est ˆ l'origine de la prŽcipitation des phases ! ''-Ni3Nb et " -Ni3Nb, le 
reliquat restant en solution dans la matrice - ces "gros" atomes de Niobium assurant une partie 
de son durcissement de solution solide - et,  pour une plus faible part, participant ˆ la 
constitution des prŽcipitŽs de phase ! ' - Ni3(Al, Ti, Nb). Dans lÕalliage ATI 718Plus, la phase 
! ''-Ni3Nb n'est pas supposŽe prŽcipiter et le Niobium se rŽpartit entre la phase 
! ' - Ni3(Al, Ti, Nb), la matrice et, d'apr•s l'essentiel des Žtudes publiŽes sur cet alliage, la 
phase " -Ni3Nb. 

Comme pour lÕInconel 718, la composition chimique de lÕalliage ATI 718Plus int•gre du Fer 
en substitution du Nickel, avec toutefois une concentration deux fois plus faible que dans 
lÕInconel 718 (9 wt% dans lÕATI 718Plus contre 18 w% dans lÕInconel 718). Le Fer reste 
essentiellement dans la matrice et participe minoritairement ˆ la prŽcipitation de la phase 
! ' - Ni3(Al, Ti, Nb) en se substituant au Nickel dans cette solution solide ordonnŽe. L'intŽr•t 
majeur de la substitution du Nickel par le Fer rŽside dans un cožt de l'alliage plus bas que 
celui de la plupart des superalliages ˆ base de Nickel sans Fer. Cette baisse, significative dans 
le cas de lÕInconel 718, l'Žtant beaucoup moins dans le cas de lÕATI 718Plus qui, outre sa plus 
faible teneur en Fer, fait appel ˆ des ŽlŽments cožteux comme, en particulier, le Cobalt. 

Le Cobalt, absent de l'Inconel 718 appara”t  dans lÕalliage ATI 718Plus comme dans de 
nombreux superalliages ˆ base de Nickel forgŽs, son r™le Žtant essentiellement de diminuer 
l'Žnergie de faute d'empilement et de limiter le glissement dŽviŽ des dislocations, ce qui se 
traduit par une augmentation de la rŽsistance en fluage. On notera que la teneur en Cobalt 
dans lÕATI 718Plus reste relativement faible (dans les 9% en % atomique, comme en % en 
masse) par rapport ˆ beaucoup des superalliages ˆ base de Nickel les plus rŽputŽs pour leurs 
propriŽtŽs en fluage (13 ˆ 17 at%, ˆ peu pr•s les m•mes valeurs en wt%). Le cožt du Cobalt 
est certainement un ŽlŽment primordial dans la dŽtermination de sa teneur dans l'alliage. 

La teneur en Chrome a ŽtŽ choisie dans la gamme classique des 20 at% qui assure une bonne 
rŽsistance ˆ l'oxydation et ˆ la corrosion des disques de turbine par les gaz chauds. 

Le Molybd•ne avec une teneur de 1,7 at%, ˆ peu pr•s identique ˆ celle de l'Inconel 718, 
assure la part principale du durcissement de solution solide de la matrice. Ce durcissement de 
solution solide de la matrice est accentuŽ dans lÕalliage ATI 718Plus par l'adjonction de 
Tungst•ne dont une partie passe probablement dans la phase ! ' - Ni3(Al, Ti, Nb) et augmente 
le durcissement de cette solution solide ordonnŽe. 

Les teneurs en Carbone et en Bore sont celles couramment rencontrŽes dans les superalliages 
ˆ base de Nickel de gŽnŽration actuelle. L'addition de Phosphore a probablement ŽtŽ justifiŽe 
sur la base des travaux suggŽrant l'influence bŽnŽfique de la sŽgrŽgation du Phosphore aux 
joints de grains sur les propriŽtŽs mŽcaniques ˆ haute tempŽrature de lÕInconel 718 
[Cao-1996]. 

D'apr•s les observations microstructurales prŽsentŽes dans les diffŽrentes Žtudes publiŽes sur 
cet alliage, la composition globale de lÕalliage ATI 718Plus, assure la stabilitŽ de la phase 
! ' - Ni3(Al, Ti, Nb). Les diffŽrentes Žtudes publiŽes sur cet alliage prŽsentent la prŽcipitation 
aux joints de grains de la phase " -Ni3Nb comme le rŽsultat de la teneur ŽlevŽe en Niobium. 
Nous reviendrons sur ce sujet dans le chapitre s'intŽressant ˆ l'identification de la nature de la 
phase intergranulaire en lattes.  
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2.2 Les phases susceptible s de prŽcipiter dans 
lÕalliage ATI  718Plus  

La microstructure du superalliage ATI 718Plus est constituŽe dÕune phase principale, appelŽe 
matrice ! , dans laquelle prŽcipitent diverses phases secondaires qui sont : 

- des prŽcipitŽs durcissants de phase !Õ et selon certains auteurs de phase !ÕÕ mŽtastable, 
- des prŽcipitŽs des phases intermŽtalliques stables, comme "  ou #, 
- des carbures primaires MC issus de la solidification, 
- des carbures secondaires M6C et M23C6, 
- et Žventuellement des phases TCP. 

 

2.2.1 Matrice !  

La matrice !  est une solution solide de Nickel qui prŽcipite 
selon une structure cristalline cubique ˆ faces centrŽes 
(Figure 2-1) ayant un param•tre de maille de lÕordre de   
! ! = 0,36 nm.  

Cette solution solide de Nickel est renforcŽe par des 
ŽlŽments en substitution comme le Fer, le Chrome, le 
Cobalt, le Molybd•ne, et le Tungst•ne qui augmentent la 
limite dÕŽlasticitŽ de la matrice. 

 
Figure 2-1 : maille de !  

2.2.2 PrŽcipitŽs durcissant s 

2.2.2.1  Phase ! Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) 

La phase !Õ prŽcipite sous la forme de la structure cristalline L12, de rŽseau cubique primitif 
avec un motif ˆ quatre atomes (Figure 2-2). La phase !Õ prŽcipitŽe est pratiquement cohŽrente 
avec la matrice !  : !"" ! ! ! !"" !  et ! ! !$! ! . 

 
Figure 2-2 : maille de ! Õ-Ni3Al 
(en bleu les atomes de Nickel et 
en rose les atomes dÕAluminium)  

La prŽcipitation de phase !Õ au sein de la matrice !  provoque 
le durcissement du superalliage. En effet les prŽcipitŽs de 
phase !Õ agissent comme des obstacles au glissement des 
dislocations, ce qui a pour consŽquence de relever la limite 
dÕŽlasticitŽ de lÕalliage. 

La prŽcipitation de la phase !Õ est caractŽrisŽe par diffŽrents 
param•tres comme la taille des prŽcipitŽs, la distance entre 
les prŽcipitŽs, la fraction volumique de phase prŽcipitŽe, et 
Žventuellement le nombre de prŽcipitŽs par unitŽ de volume. 

La composition chimique de la phase !Õ est de type Ni3Al, o• 
jusquÕˆ 60% de lÕAluminium peut •tre substituŽ par du 
Titane et/ou du Niobium [Sims-1987]. 

La morphologie des prŽcipitŽs de phase !Õ peut •tre sphŽrique, cubique, octocubique, voire 
dendritique (Figure 2-3). Cette morphologie dŽpend de diffŽrents param•tres, comme la 
fraction volumique de phase prŽcipitŽe, la taille des prŽcipitŽs et le nombre de prŽcipitŽs par 
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unitŽ de volume. Ces param•tres sont eux-m•mes dŽpendant de la composition chimique et de 
lÕhistoire thermique de lÕalliage [Grosdidier-1998]. 

 
Figure 2-3 : Žvolution de la morphologie des prŽcipitŽs de phase ! Õ au cours de leur croissance 
[Grosdidier -1998]. 

Dans lÕalliage ATI 718Plus, la phase !Õ est la phase qui assure le durcissement structural de 
lÕalliage. 

 

2.2.2.2 Phase ! ÕÕ-Ni3Nb 

LorsquÕelle prŽcipite dans un alliage, la phase !ÕÕ est une phase mŽtastable qui adopte la 
structure tetragonale D022 (Figure 2-4). Cette phase prŽcipite sous forme de disques de 
quelques dizaines de nm de diam•tre et de quelques nm dÕŽpaisseur. 

La phase !ÕÕ prŽcipitŽe est pratiquement cohŽrente avec la matrice !  avec : !" ! ! !! ! !"" !  
et !!" ! !! ! !"" !  ; ! ! !! = 0,362nm $ ! !  et ! ! !! = 0,741nm $ 2! ! , ce qui rŽsulte dans la 
formation de prŽcipitŽs de trois variants cristallographiques de !ÕÕ dans !  (Figure 2-5). 

 
Figure 2-4 : maille de ! ÕÕ-Ni3Nb (en bleu 
les atomes de Nickel et en blanc les 
atomes de Niobium). 

 
Figure 2-5 : variant des prŽcipitŽs ! ÕÕ [Gao-1996]. 

 

LorsquÕelle est prŽsente la prŽcipitation de la phase !ÕÕ assure, au m•me titre que la 
prŽcipitation de la phase !Õ, le durcissement structural de lÕalliage.  
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Toutefois on ne peut pas obtenir une phase !ÕÕ avec une tempŽrature de solvus aussi ŽlevŽe 
que celle que lÕon peut obtenir pour la phase !Õ. CÕest pourquoi les alliages durcis par la 
prŽcipitation de phase !ÕÕ prŽsentent une tempŽrature dÕutilisation plus basse que de 
nombreux alliages durcis par la prŽcipitation de phase !Õ. 

Bien que, dans lÕalliage ATI 718Plus, la phase durcissante principale soit la phase !Õ, 
ATI  Allvac Žvoque la possibilitŽ de la prŽcipitation de la phase !ÕÕ dans cet alliage. En effet la 
forte concentration en Niobium dans la composition chimique de lÕalliage ATI 718Plus (5,4 
wt%) pourrait favoriser la prŽcipitation de cette phase dont la composition chimique est 
Ni3Nb. Pineau et Cozar [Cozar-1973] ont dÕailleurs Žtabli que lorsque le rapport (Ti+Al)/Nb 
est supŽrieur ˆ une valeur critique (environ 1,05), on peut alors former, dans un domaine de 
tempŽrature dŽfini, une prŽcipitation intragranulaire de phase !Õ et !ÕÕ adoptant la 
"morphologie compacte". Or dans lÕalliage ATI 718Plus ce rapport (Ti+Al)/Nb est Žgal ˆ 
1,18, ce qui laisse supposer la possible prŽcipitation de phase !ÕÕ pour former des prŽcipitŽs 
selon la morphologie compacte. 

La prŽcipitation de phase !ÕÕ est la phase durcissante principale dans les alliages Inconel 718, 
Inconel 625 et Inconel 706. 

 

2.2.3 Phase  " -Ni 3Nb  

La phase " -Ni3Nb est la forme stable de la phase de 
composition stoechiomŽtrique Ni3Nb. Elle prŽsente la 
structure orthorhombique D0a (Figure 2-6). Les prŽcipitŽs 
de phase "  sont semi-cohŽrents avec la matrice !  selon les 
relations dÕinterface suivantes : ! !"! ! ! ! ! !!! !  et 
!"" ! ! !! ! ! . 

Les param•tres de maille de cette phase sont 
! ! =0,511nm, ! ! =0,424nm et ! ! =0,454nm. 

Cette phase prŽcipite gŽnŽralement dans les joints de 
grains. Elle permet ainsi de contr™ler la croissance des 
grains par ancrage des joints de grains, lors de traitements 
thermiques rŽalisŽs au-dessous de sa tempŽrature de 
solvus. 

 
Figure 2-6 : maille de " -Ni3Nb (en 
bleu les atomes de Nickel et en blanc 
les atomes de Niobium). 

 

2.2.4 Phase #  

La phase #-Ni3Ti est un composŽ intermŽtallique stable, dont la structure cristalline est la 
structure hexagonale D024 (Figure 2-7). 

Les prŽcipitŽs de phase #-Ni3Ti adoptent une morphologie en "aiguille" ou plut™t en latte. 
Dans les superalliages ˆ base de Nickel, cette phase prŽcipite dans la matrice !  avec la relation 
dÕinterface suivante : !!! ! ! !!!" !  et !! ! ! ! ! ! ! ! ! . Le plan des lattes correspond 
alors ˆ un plan !!! !  de la matrice. Les param•tres de mailles de cette phase sont : 
! ! =0,5101nm et ! ! =0,83067nm. 
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La phase #-Ni3Ti prŽcipite sur les joints de grains en formant des "paquets" de prŽcipitŽs 
parall•les des uns aux autres, et/ou ˆ lÕintŽrieur des grains selon les diffŽrents plans de type 
!!! !  de la matrice ! , formant alors une microstructure qualifiŽe de microstructure de 

"WidmanstŠtten" (Figure 2-8). 

 
Figure 2-7 : maille de # -Ni3Ti (en gris 
les atomes de Nickel et en noir les 
atomes de Titane). 

 
Figure 2-8 : images MEB de la prŽcipitation de phase #  dans 
lÕalliage Aerex 350 vieilli ˆ 1060¡C pendant 2h (a) et vieilli ˆ 
1060¡C pendant 4h (b) [Wan-2010]. 

 

La phase # a ŽtŽ observŽe dans diffŽrents alliages et prŽsente dans chacun de ces alliages une 
composition particuli•re liŽe ˆ la composition chimique de lÕalliage dans lequel elle prŽcipite. 
Ainsi le diagramme ternaire Ni3Al-Ni3Ti-Ni3Nb (Figure 2-9) Žtablit par Tomihisa et al. 
[Tomihisa-2002] montre que lÕŽlŽment Titane de la phase #-Ni3Ti de structure D024 peut •tre 
substituŽ par de lÕAluminium ou du Niobium dans des proportions assez importante. 

 
Figure 2-9 : diagramme ternaire Ni3Al-Ni3Ti -Ni3Nb ˆ 1000¡C [ [Tomihisa K., 2002]]. 

Selon diffŽrents auteurs [Bouse-1996], [Xu-2011a], [Xu-2012], la prŽcipitation de la phase 
#-Ni3Ti a une incidence nŽfaste sur les propriŽtŽs mŽcaniques. Toutefois Tomasello et al. 
[Tomasello-1996] rel•vent que dans lÕAerex 350 la prŽcipitation de phase #-Ni3Ti sur les 
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joints de grains amŽliore les propriŽtŽs en traction de lÕalliage ˆ haute tempŽrature. Wan et al. 
[Wan-2010] font Žgalement ce constat dans lÕalliage Aerex 350, mais rel•vent aussi une 
dŽtŽrioration des propriŽtŽs lorsque la prŽcipitation de phase #-Ni3Ti devient intragranulaire 
et crŽe une microstructure de type "WidmanstŠtten". 

 

2.2.5 Carbures  

Plusieurs types de carbures prŽcipitent dans les superalliages ˆ base de Nickel : les carbures 
primaires de type MX (NbC, Ti(C,N) ), et les carbures secondaires de type M6C et M23C6. 

Les carbures ou carbonitrures primaires se forment lors de la solidification du lingot. Ceux-ci 
prŽcipitent dans les espaces interdendritiques dans lesquels sÕest crŽŽe une sŽgrŽgation des 
ŽlŽments comme le Niobium, le Molybd•ne et le Titane. Les carbures et les carbonitrures ont 
une taille similaire qui peut atteindre 10 ! m, mais ils prŽsentent des morphologies 
diffŽrentes : globulaire pour les carbures et cubique pour les carbonitrures. Toutefois ces deux 
phases adoptent la m•me structure cristalline B1 de rŽseau cubique ˆ faces centrŽes. La 
tempŽrature de solvus des carbures primaires est supŽrieure ˆ la tempŽrature de solidus (voir 
m•me de la tempŽrature de liquidus) de lÕalliage, ce qui fait quÕils restent prŽsents m•me 
apr•s traitement thermique ˆ haute tempŽrature de lÕalliage. 

Les carbures secondaires apparaissent lors de maintiens ˆ haute tempŽrature. Leur 
composition est de type M6C, et M23C6, o• M est une combinaison des ŽlŽments Chrome, 
Molybd•ne et Fer. Ces carbures secondaires prŽcipitent, selon une structure de rŽseau cubique 
ˆ faces centrŽes, dÕabord au niveau des joints de grains, puis sur les joints de macles et autour 
des carbures primaires. 

La prŽcipitation des carbures primaires permet, dans certains alliages, notamment ceux 
ŽlaborŽs par mŽtallurgie des poudres, dÕancrer les joints de grains et de limiter leur mobilitŽ. 
La prŽcipitation des carbures secondaires sur les joints de grains permet Žgalement 
dÕamŽliorer la tenue en fluage des alliages, lorsquÕils ne forment pas un film continu dans le 
joint de grains, en limitant le glissement des joints de grains. Ainsi Hong et al. [Hong-2009] 
notent un effet bŽnŽfique sur les propriŽtŽs en fluage de lÕalliage Nimonic 263, de la 
prŽcipitation de carbures de type M23C6 sur les joints de grains (Figure 2-10). 

  

Carbures primaires de type MC Carbures secondaires de type M23C6 
prŽcipitŽs le long dÕun joint de grains. 

Figure 2-10 : micrographies MEB de carbures primaires et de carbures secondaires dans lÕInconel 718 
[Kitaguchi -2012].    
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2.3 ƒlaboration et mise en forme  
Les diffŽrentes phases pourront ou non •tre observŽes dans lÕalliage ˆ diffŽrents stades de son 
Žlaboration, donc nous introduirons ici quelques informations sur le processus dÕŽlaboration 
des superalliages. 

LÕŽlaboration de lÕalliage est la premi•re Žtape dans le premier processus de crŽation dÕune 
pi•ce en superalliage. La phase dÕŽlaboration permet dÕobtenir un lingot de superalliage qui 
sera ensuite forgŽ, traitŽ thermiquement et enfin usinŽ pour obtenir la pi•ce voulue.  

Il existe deux voies dÕŽlaboration des alliages : la voie classique "coulŽ-forgŽ", et la voie par 
mŽtallurgie des poudres. LÕalliage ATI 718Plus est un alliage obtenu par la voie 
"coulŽ-forgŽ", nous nous intŽresserons donc ici uniquement ˆ ce procŽdŽ. 

 

2.3.1 Processus dÕŽlaboration (VIM ESR VAR)  

La production des superalliages ˆ base de Nickel commence gŽnŽralement par une premi•re 
fusion via le procŽdŽ VIM (Vacuum Induction Melting) (Figure 2-11). La fusion sous vide 
permet de minimiser la rŽaction de lÕoxyg•ne et de lÕazote avec le Chrome, lÕAluminium et le 
Titane, et Žgalement de limiter la teneur en Carbone de lÕalliage. Ce procŽdŽ permet dÕobtenir 
un lingot dont la composition chimique est bien Žtablie, mais dont la structure de 
solidification nÕest pas bien contr™lŽe. 

Afin dÕaffiner cette structure de solidification, et de rŽduire les sŽgrŽgations, le lingot est 
ensuite refondu une ou deux fois selon le procŽdŽ nommŽ VAR (Vacuum Arc Remelting) 
et/ou selon le procŽdŽ appelŽ ESR (Electro-Slag Remelting). Le VAR est rŽalisŽ sous vide et 
permet dÕamŽliorer la propretŽ inclusionnaire gr‰ce ˆ une dŽcantation par flottation et 
dissociation thermique des oxydes. LÕESR est le plus souvent rŽalisŽ sous air et amŽliore la 
propretŽ inclusionnaire du lingot par des rŽactions complexes entre lÕatmosph•re, le laitier, et 
le mŽtal fondu. 

 
 

 

a) Vacuum Induction Melting b) Vacuum Arc Remelting c) Electro-Slag Remelting 

Figure 2-11 : ReprŽsentations schŽmatiques des procŽdŽs dÕŽlaboration VIM, VAR, et ESR [Sims-1987]. 

MalgrŽ les diffŽrentes Žtapes dÕŽlaboration rŽalisŽes, certains dŽfauts peuvent tout de m•me 
appara”tre dans les lingots (Figure 2-12), comme les "freckles" (zones ˆ haut Niobium dans le 
cas de lÕInconel 718), les "white spots" (zones localement appauvries en ŽlŽments comme le 
Niobium ou le Titane), ou encore les "stringers" (chapelets de carbures). 
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white spot [Jackman-1994] freckles [Long-2004] 

Figure 2-12 : dŽfauts observŽs dans des lingots en Inconel 718. 

Finalement les lingots sont obtenus par triple fusion VIM+ESR+VAR ou par double fusion 
VIM+VAR. LÕŽlaboration par triple fusion est plus avantageuse que lÕŽlaboration par double 
fusion car elle permet dÕaller plus loin dans la suppression des sŽgrŽgations et dÕobtenir des 
lingots avec moins de dŽfauts (sŽgrŽgations, inclusions, porositŽs). Toutefois lÕŽlaboration par 
triple fusion est, bien entendu, plus onŽreuse que par double fusion. 

Une fois ŽlaborŽ, le lingot subit un traitement dÕhomogŽnŽisation ˆ haute tempŽrature 
(>1100¡C) pour dissoudre les phases indŽsirables comme les phases TCP (Topologically 
Close Packed) et les phases de Laves, mais aussi pour rŽduire les gradients de composition 
qui persistent, en particulier en ce qui concerne le Niobium et le Titane. 

Les lingots sont ensuite transformŽs en billettes par une opŽration de forgeage appelŽe 
"cogging" (Figure 2-13). 

 

 
Figure 2-13 : reprŽsentation schŽmatique du procŽdŽ de forgeage "cogging" utilisŽ pour transformer les 
lingots en billettes [thelibraryofmanufacturing] . 
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2.3.2 Mise en forme par f orgeage  

Le forgeage est une opŽration qui permet dÕobtenir, ˆ partir dÕun lopin prŽlevŽ dans une 
billette, un galet ou une prŽforme de la pi•ce souhaitŽe. Cette opŽration se dŽroule ˆ haute 
tempŽrature de fa•on ˆ abaisser la contrainte dÕŽcoulement du matŽriau ˆ forger. Il existe 
deux types de forgeages : le forgeage libre et le matri•age (Figure 2-14). 

Le forgeage libre consiste ˆ dŽformer un lopin entre deux outils de forme simple, 
gŽnŽralement des "tas" plats. Ce procŽdŽ a ŽtŽ utilisŽ pour forger les galets qui ont fait lÕobjet 
de cette Žtude. 

Dans le cas du matri•age, la dŽformation est appliquŽe entre deux outils ˆ la gŽomŽtrie 
complexe, qui vont donner ˆ la pi•ce une forme proche de sa forme finale apr•s usinage. 

 

 

 
a) forgeage libre b) matri•age 

Figure 2-14 : reprŽsentation schŽmatique des deux types de forgeage : a) forgeage libre, et b) matri•age 
[thelibraryofmanufacturing] . 
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2.4 Microstructures produites  par les t raitements 
thermiques  recommandŽs par  "ATI Allvac " 

Les propriŽtŽs mŽcaniques du superalliage ATI 718Plus sont liŽes ˆ la microstructure de 
lÕalliage, et notamment ˆ la distribution des prŽcipitŽs des diffŽrentes phases. On distingue 
deux types de phases : les phases intragranulaires et les phases intergranulaires. La 
prŽcipitation de phase intragranulaire contribue au durcissement structural de lÕalliage, ce qui 
lui conf•re ses bonnes propriŽtŽs mŽcaniques. La prŽcipitation de phase intergranulaire agit 
Žgalement sur les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage, car elle a une influence directe sur la 
taille de grain et elle renforce ou affaiblit les joints de grains suivant le type de sollicitation. 
La prŽcipitation des phases intragranulaires et intergranulaires est largement dŽpendante de la 
gamme de traitements thermomŽcaniques appliquŽe au matŽriau. 

 

2.4.1 PrŽcipitation intragranulaire  

La prŽcipitation de la phase intragranulaire !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) assure le durcissement structural 
de lÕalliage ATI 718Plus. Selon lÕŽlaborateur ATI Allvac, la prŽcipitation de phase !ÕÕ-Ni3Nb 
est Žgalement possible, car la composition de lÕalliage inclut une forte teneur en Niobium 
(5,45 % en masse) [ATI Allvac-2010] . 

La phase !Õ prŽcipite dans lÕalliage ATI 718Plus sous la forme dÕune distribution 
monomodale de petits prŽcipitŽs sphŽriques (Figure 2-15). Dans les conditions de traitements 
thermiques standards, les prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) prŽsentent une taille infŽrieure 
ˆ 20 nm, tandis quÕapr•s un vieillissement de longue durŽe (732¡C x 2500h), ces prŽcipitŽs 
atteignent une taille dÕenviron 200 nm [Radavich-2005]. 

 
Figure 2-15 : micrographies MEB illustrant les prŽcipitŽs de phase ! Õ pour deux conditions de traitements 
thermiques diffŽrentes : HT1=968¡C x 0,5h + 788¡C x 8h +704¡C x 8h / HT2 = HT1 + 732¡C x 1000h 
[Kearsey-2012]. 

DÕapr•s lÕŽlaborateur de lÕalliage, ATI Allvac, la fraction volumique de phase 
!Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) dans le superalliage ATI 718Plus se situe entre 19,7% et 23,2% 
[ATI Allvac-2010] . Cette fraction volumique varie en fonction de la fraction volumique de 
phase " -Ni3Nb prŽcipitŽe. En effet la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et la phase " -Ni3Nb interagissent 
lÕune avec lÕautre du fait des ŽlŽments quÕelles ont en commun dans leurs compositions 
chimiques (voir 2.4.3). 
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Dans la littŽrature, les tempŽratures de solvus des phases !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et !ÕÕ-Ni3Nb ont ŽtŽ 
dŽterminŽes par diffŽrentes techniques numŽriques ou expŽrimentales (Tableau 2-3). Les 
tempŽratures de solvus obtenues sont tr•s variables en fonction de la technique employŽe, 
sÕŽtalant de 954¡C par mŽtallographie ˆ 995¡C par simulation numŽrique. La tempŽrature de 
solvus de la phase !ÕÕ-Ni3Nb nÕa pu •tre dŽterminŽe que par simulation numŽrique car cette 
phase nÕa pas ŽtŽ observŽe expŽrimentalement. 
 

Auteurs  [Cao-2005a]  [Liu -2004] [Lšhnert -2010] 

Technique 
utilisŽe 

JMatPro DTA MŽtallographie Thermo-Calc JmatPro DSC 

! Õ solvus 
(¡C) 

995 963 954-982 989 976 960 

! ÕÕ solvus 
(¡C) 

968 - - - - - 

Tableau 2-3 : tempŽratures de solvus des phases ! Õ et ! ÕÕ mesurŽes et calculŽes selon diffŽrentes 
techniques. 

La prŽcipitation de la phase !Õ est caractŽrisŽe par sa fraction volumique, la taille de ses 
prŽcipitŽs, le nombre de prŽcipitŽs par unitŽ de volume, et la distance entre les prŽcipitŽs. 

La fraction volumique de phase prŽcipitŽe est fixŽe par la composition chimique globale de 
lÕalliage (environ 20% dans le superalliage ATI 718Plus). Paintendre [Paintendre-1986] 
propose dÕailleurs le calcul de la fraction volumique de phase !Õ selon la formule empirique : 

Fv! Õ = 5,5 - 0,63Cr + 3,5Al + 4,3Ti + 4,9Nb 

o• Cr, Al, Ti et Nb reprŽsentent les concentrations atomiques de chacun de ces ŽlŽments dans 
la composition globale de lÕalliage. 

Toutefois m•me si cette formule illustre bien le lien direct qui existe entre la composition 
dÕun alliage et la fraction volumique de phase !Õ qui prŽcipite dans cet alliage, elle nÕest 
valable que pour une certaine gamme de composition nÕincluant, par exemple, pas de Tantale 
ou de Tungst•ne. Pour la composition chimique de lÕalliage ATI 718Plus la formule Žtablie 
par Paintendre prŽvoit une fraction volumique de phase !Õ dÕenviron 24%. 

 

Ë fraction volumique fixŽe, la taille des prŽcipitŽs, leur nombre par unitŽ de volume, et la 
distance entre les prŽcipitŽs sont liŽs et peuvent, quant ˆ eux, •tre contr™lŽs ˆ lÕaide de 
traitements thermiques paramŽtrŽs pour obtenir la distribution de phase !Õ souhaitŽe (Figure 
2-16). 

La trempe suivant le traitement de remise en solution de la phase !Õ, est une Žtape tr•s 
importante dans le processus de prŽcipitation de la phase !Õ. En effet la vitesse de la trempe va 
dŽterminer le nombre de prŽcipitŽs pas unitŽ de volume, et Žgalement influencer la taille de 
ces prŽcipitŽs. Une trempe rapide donnera lieu ˆ de nombreux prŽcipitŽs de petite taille, tandis 
quÕune trempe effectuŽe lentement engendrera un nombre de prŽcipitŽs plus faible mais ayant 
une taille plus grande. Ensuite lors du traitement de revenu les prŽcipitŽs de phase !Õ crŽŽs 
lors de la trempe, vont cro”tre jusquÕˆ atteindre une taille limite. Cette taille limite dŽpend de 
la fraction volumique de phase !Õ prŽcipitable dans lÕalliage considŽrŽ, et du nombre de 
prŽcipitŽs par unitŽ de volume fixŽ lors de la trempe. (On rappelle ici que dans le cas de 
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lÕalliage ATI 718Plus la prŽcipitation de phase !Õ est monomodale et quÕil nÕy a donc pas de 
population de prŽcipitŽ tertiaire.) 

 

 

Fraction volumique : 

a = b =30% 

 

Taille des prŽcipitŽs : 

a < b 

 

Nombre de prŽcipitŽs 
par unitŽ de volume : 

a > b 

 

Distance entre 
prŽcipitŽs : 

a < b 

Figure 2-16 : effet de la vitesse de trempe et du revenu sur la prŽcipitation de phase ! Õ. 

 

2.4.2 PrŽcipitation intergranulaire  

La prŽcipitation intergranulaire dŽsigne les phases qui prŽcipitent prŽfŽrentiellement aux 
joints de grains. Dans le superalliage ATI 718Plus, deux phases intergranulaires ont ŽtŽ 
identifiŽes : les phases " -Ni3Nb et #-Ni3Al 0,5Nb0,5. Pour certains auteurs la phase 
intergranulaire prŽcipitŽe dans lÕalliage ATI 718Plus est identifiŽe ˆ la phase " , alors que pour 
dÕautres cette phase intergranulaire est identifiŽe ˆ la phase #. Pour quelques autres auteurs, 
ces deux phases coexistent dans lÕalliage ATI 718Plus. 

La phase intergranulaire " -Ni3Nb est bien connue dans lÕalliage Inconel 718 dans lequel elle 
prŽcipite sous deux formes : globulaire ou aciculaire. Cette phase permet notamment de 
contr™ler la croissance de la taille de grain, par effet dÕancrage des joints de grains par les 
prŽcipitŽs, lors de traitements thermiques rŽalisŽs ˆ une tempŽrature infŽrieure ˆ la 
tempŽrature de solvus de la phase " . 

Selon lÕŽlaborateur ATI Allvac, la prŽcipitation de phase intergranulaire dans lÕalliage ATI 
718Plus est une prŽcipitation de phase " -Ni3Nb comme dans lÕInconel 718. Toutefois Xie et 
al. [Xie-2005a] ont montrŽ que la phase #-Ni3Al 0,5Nb0,5 peut Žgalement parfois prŽcipiter 
dans lÕalliage ATI 718Plus sous forme dÕaiguilles au niveau des joints de grains. 

Dans le "DataSourcebook" ŽditŽ par ATI Allvac [ATI Allvac-2010]  il nÕest pas fait mention 
de lÕexistence de la phase de type #-Ni3Ti, et la phase intergranulaire qui prŽcipite dans 
lÕalliage ATI 718Plus est clairement identifiŽe ˆ la phase " -Ni3Nb. 

Ainsi seule la tempŽrature de solvus de la phase " -Ni3Nb a ŽtŽ ŽvaluŽe, gr‰ce ˆ des mŽthodes 
numŽriques ou expŽrimentales (Tableau 2-4). 
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Auteurs [Cao-2005a] [Liu -2004] [Stotter-2008] [Lšhnert -2010] 

Technique 
utilisŽe 

JMat
Pro MŽtallographie Thermo-Calc DSC JMatPro DSC 

"  solvus 
(¡C) 

1065 1002-1018 1059 980 1026 998 

Tableau 2-4 :tempŽratures de solvus de la phase "  mesurŽes ou calculŽes selon diffŽrentes techniques. 

Le Tableau 2-4 met en Žvidence une grande disparitŽ des rŽsultats en fonction des techniques 
utilisŽes, et notamment entre, dÕune part, les rŽsultats obtenus par des techniques 
expŽrimentales et, dÕautre part les rŽsultats obtenus par simulation numŽrique. Ainsi les 
simulations numŽriques donnent une tempŽrature de solvus de la phase "  dÕenviron 1060¡C, 
tandis que les estimations faites expŽrimentalement situent cette tempŽrature de solvus entre 
980¡C et 1018¡C. 

 

La prŽcipitation de phase de type #-Ni3Ti a la rŽputation de dŽgrader les propriŽtŽs 
mŽcaniques de lÕalliage dans lequel elle prŽcipite [Bouse-1996]. En effet, en pointe des 
prŽcipitŽs de phase #, les concentrations de contraintes qui se produisent lors de sollicitations 
mŽcaniques peuvent provoquer lÕamor•age dÕune fissure. Cependant dÕapr•s Xie et al. 
[Xie-2005a], la prŽcipitation de la phase #-Ni3Al 0,5Nb0,5 dans lÕalliage ATI 718Plus nÕa pas 
dÕeffet nŽgatif sur ses propriŽtŽs mŽcaniques. 

 

2.4.3 Interaction entre ! Õ et " /#   

Les phases !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), " -Ni3Nb et #-Ni3Al 0,5Nb0,5 interagissent les unes par rapport aux 
autres car leurs compositions chimiques comprennent plusieurs ŽlŽments communs. Les 
compositions chimiques relevŽes expŽrimentalement, par diffŽrents auteurs, pour les phases 
!Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), " -Ni3Nb et #-Ni3Al 0,5Nb0,5 sont rapportŽes dans le Tableau 2-5. 

Ces rŽsultats illustrent notamment la forte contribution du Niobium dans la composition 
chimique des trois phases !Õ, "  et #. Une compŽtition sÕinstalle donc inŽvitablement entre les 
diffŽrentes phases lorsquÕelles prŽcipitent pour sÕapproprier le Niobium disponible dans la 
matrice ! . 

Cette compŽtition est particuli•rement visible lors de lÕutilisation de la gamme de traitements 
thermiques avec un prŽtraitement. En effet la comparaison des compositions chimiques des 
prŽcipitŽs !Õ, dans lÕalliage traitŽ de fa•on standard et dans lÕalliage traitŽ avec un 
prŽtraitement suivi du traitement standard, montre un appauvrissement en Niobium des 
prŽcipitŽs !Õ dans le matŽriau traitŽ avec le prŽtraitement puis le traitement standard. 

Cet appauvrissement est dž au prŽtraitement rŽalisŽ entre 840¡C et 870¡C durant lequel la 
phase intergranulaire se dŽveloppe de fa•on importante, consommant ainsi une part 
importante du Niobium disponible dans la matrice. Un traitement de remise en solution est 
ensuite appliquŽ, remettant en solution les prŽcipitŽs de phase !Õ existants, mais conservant les 
prŽcipitŽs de phase intergranulaire. Une nouvelle population de phase !Õ voit alors le jour lors 
de la trempe suivant la remise en solution. Cependant la matrice ayant ŽtŽ appauvrie en 
Niobium, les prŽcipitŽs de phase !Õ de cette nouvelle population sont moins riches en 
Niobium.  
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Ti 

3,2 

1,9 

2,7 

4,9 

3,9 

2,8 

3,4 

3,4 

std = standard : 954¡C x 1h + 788¡C x 2-8h + 704-650¡C x 8h. 
da = direct aging : 788¡C x 4-8h + 704-675¡C x 8h. 
p = prŽtraitement : 840-870¡C x 1h. 
v = vieillissement : 840¡C x 72h. 

!

Tableau 2-5: compositions chimiques (en at%) des phases ! Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), " -Ni3Nb et # -Ni3Al 0,5Nb0,5 obtenues expŽrimentalement dans 
diffŽrentes Žtudes. 

 

 

Al  

10,4 

13,8 

8,4 

7,2 

5,3 

4,2 

9,1 

9,3 

 

Nb 

9,3 

6,9 

9,3 

11,5 

11,1 

13,3 

11,5 

12,7 

 

W 

0,2 

1,1 

0,4 

0,5 

- 

- 

0,3 

0,5 

 

Mo 

0,3 

0,9 

1,4 

0,4 

0,2 

0,5 

0,6 

0,1 

 

Fe 

1,5 

5,00 

3,2 

1,6 

2,1 

1,7 

2,9 

1,6 

 

Cr  

3,6 

10,1 

3,2 

1,8 

2,1 

1,7 

4,4 

1,7 

 

Co 

2,9 

5,4 

4,7 

5,9 

6,1 

6,3 

6,9 

5,6 

 

Ni 

68,6 

54,9 

66,7 

66,3 

68,9 

69,2 

61,1 

65,1 

 

Technique 
dÕanalyse 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-TEM 

EDX-MEB 

 

TTh 

std 

p+std 

da 

std 

std 

da 

p 

v 

 

Auteurs 

[Cao-2005a]  

[Lšhnert-2010] 

[Withmore-2012]  

[Viskari-2011]  

[McDevitt-2009] 

[McDevitt-2009] 

 [Lšhnert-2010] 

[Pickering-2012]  

 

 

! Õ 

"  

#  
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Cette modification de la composition chimique de la phase !Õ nÕest pas anodine car elle a des 
consŽquences sur les caractŽristiques de cette phase comme sa fraction volumique, sa 
tempŽrature de solvus et m•me son durcissement. 

Radis et al. [Radis-2010] ont Žtabli, pour lÕalliage ATI 718Plus, un mod•le numŽrique 
permettant de simuler lÕŽvolution en fonction du temps de la fraction volumique de chacune 
des phases !Õ et " , et de la concentration des ŽlŽments comme lÕAluminium et le Niobium 
dans ces phases, ˆ une tempŽrature donnŽe. Une simulation ˆ 850¡C (Figure 2-17) montre 
quÕapr•s avoir prŽcipitŽ rapidement, une dissolution partielle des prŽcipitŽs de phase !Õ se 
produit, accompagnŽe dÕune diminution de la concentration en Niobium dans cette phase,  de 
fa•on ˆ promouvoir le dŽveloppement de la phase " .  

 
Figure 2-17 : calcul de la fraction volumique des 
phases ! Õ et " , et de la concentration molaire 
atomique en Al et Nb dans ces phases, en fonction du 
temps dÕexposition ˆ 850¡C [Radis-2010]. 

 
Figure 2-18 : Žvolution de la tempŽrature de 
solvus des phases ! ÕÕ et "  en fonction de la 
concentration en Niobium dans lÕalliage Inconel 
718 [Sims-1987]. 

La Figure 2-18 dŽcrit lÕŽvolution de la tempŽrature de remise en solution des prŽcipitŽs de 
phase !ÕÕ et "  (Ni3Cb sur la figure) en fonction de concentration en Niobium dans 
lÕInconel 718. On constate ainsi quÕune augmentation de la concentration de Niobium induit 
une augmentation de la tempŽrature de remise en solution des phases !ÕÕ et " . Ce rŽsultat a ŽtŽ 
obtenu pour les phases !ÕÕ et "  dans lÕalliage Inconel 718, mais un parall•le peut •tre Žtabli 
avec les phases !Õ et "  dans lÕalliage ATI 718Plus. 

 

La tempŽrature de solvus de la phase !Õ dŽpend de la composition chimique intrins•que de 
cette phase, et plus largement de la composition chimique globale de lÕalliage.  
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Paintendre [Paintendre-1986] a Žtabli une relation empirique entre la tempŽrature de solvus 
de la phase !Õ et la composition chimique de lÕalliage qui sÕexprime selon : 

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

o• Ts est exprimŽ en ¡C, et Co, Cr, Mo, W, Al, Ti et Nb sont les concentrations atomiques de 
chacun des ŽlŽments dans la composition globale de lÕalliage. 

Au travers de cette loi empirique, on voit que la composition chimique a une importance 
majeure sur la tempŽrature de solvus de la phase !Õ, et que la concentration en Niobium est un 
facteur important. 

Pour lÕalliage ATI 718Plus la tempŽrature de solvus de la phase !Õ calculŽe ˆ lÕaide de la 
formule de Paintendre est de 1010¡C. 

 

La composition chimique des phases, et en particulier de la phase durcissante, nÕinfluence pas 
uniquement sa tempŽrature de solvus. Les variations de composition chimique de la phase !Õ 
entra”nent Žgalement des changements au niveau du durcissement intrins•que de la phase. Par 
exemple, un enrichissement en Niobium de la composition chimique de la phase !Õ va rendre 
la phase !Õ plus rŽsistante au cisaillement, ce qui va entra”ner une augmentation des propriŽtŽs 
mŽcaniques de lÕalliage, comme le montre la Figure 2-19. 

 

 

 

 

 

 

Figure 2-19: variation de la limite dÕŽlasticitŽ en 
fonction de diffŽrents ŽlŽments substituŽs ˆ 
lÕAluminium dans plusieurs alliages monolithiques de 
phase ! Õ [Sims-1987]. 

 
 

 

2.4.4 Traitements Thermiques  

Les traitements thermiques sont utilisŽs pour modifier la microstructure des alliages en 
opŽrant des changements dans les distributions des phases prŽcipitŽes, de la taille de grain, et 
aussi de lÕŽcrouissage. Ainsi, avec des param•tres bien choisis, les traitements thermiques 
permettent dÕobtenir une microstructure prŽvue pour optimiser les propriŽtŽs mŽcaniques des 
alliages traitŽs. 
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Dans le cas des superalliages ˆ base de Nickel forgŽs, la gamme de traitements thermiques 
classique consiste en un traitement de remise en solution suivi dÕun traitement de revenu en 
une ou deux Žtapes. Le traitement de remise en solution est appliquŽ ˆ une tempŽrature 
comprise entre 950¡C et 1200¡C suivant les alliages, ce qui permet de dissoudre les prŽcipitŽs 
de phase durcissante (!Õ et/ou !ÕÕ), et les carbures autres que les carbures primaires de type 
MC. Lors de la trempe suivant la remise en solution, la phase !Õ prŽcipite (pour les 
alliages ! /!Õ). Un traitement de revenu est ensuite appliquŽ pour modifier la distribution (en 
taille et en fraction volumique) des !Õ prŽcipitŽs au cours de la trempe, cÕest-ˆ-dire en faire 
cro”tre la taille, Žventuellement par murissement dÕOswald pour les prŽcipitŽs tertiaires 
lorsquÕune telle gŽnŽration de prŽcipitŽs !Õ germe ˆ relativement basse tempŽrature au cours 
du refroidissement apr•s le traitement de remise en solution. 

Dans le cas des alliages ! /!ÕÕ, la phase !ÕÕ ne prŽcipite pas lors de la trempe, mais lors du 
premier rŽchauffage apr•s la remise en solution, cÕest-ˆ-dire lors du revenu. Un traitement de 
revenu en deux paliers est alors souvent appliquŽ. Lors du premier palier, la prŽcipitation de 
la phase !ÕÕ se dŽveloppe et cro”t, engendrant des contraintes dans le matŽriau en particulier ˆ 
cause des relativement forts Žcarts paramŽtriques entre ! !  et ! ! !! . Un second palier permet 
alors de dŽtensionner le matŽriau et de finir dÕhomogŽnŽiser la distribution de la prŽcipitation 
de phase !ÕÕ. 

Pour le superalliage ATI 718Plus, qui est un alliage de type ! /!Õ, plusieurs gammes de 
traitements thermiques ont ŽtŽ mises au point par lÕŽlaborateur ATI Allvac, de fa•on ˆ obtenir 
une microstructure optimisŽe pour assurer de bonnes  propriŽtŽs mŽcaniques ˆ lÕalliage. 

Les diffŽrents traitements thermiques permettent dÕajuster la prŽcipitation de la phase 
intragranulaire !Õ et de la phase intergranulaire " . Les traitements thermiques permettent 
Žgalement de jouer sur la taille de grain, qui est malgrŽ tout essentiellement fixŽe par les 
conditions de forgeage. 

Une gamme de traitements thermiques est dŽfinie de mani•re ˆ produire une microstructure 
qui conf•re ˆ lÕalliage les propriŽtŽs mŽcaniques les mieux adaptŽes ˆ la sollicitation 
envisagŽe. Les traitements thermiques permettent ainsi de contr™ler la distribution de la 
prŽcipitation de la phase intragranulaire !Õ et de la phase intergranulaire, et Žgalement 
dÕajuster la taille de grain. Les exemples classiques simples sont ceux de la fatigue o• on 
cherchera la limite dÕŽlasticitŽ la plus ŽlevŽe et donc une taille de grain la plus petite, et du 
fluage pour lequel on cherchera ˆ diminuer la "quantitŽ" de joints de grains en augmentant la 
taille de grain pour limiter les possibilitŽs de "glissement aux joints" ˆ haute tempŽrature. 

Dans lÕalliage ATI 718Plus, la prŽcipitation de la phase intergranulaire "  influence 
particuli•rement les propriŽtŽs de lÕalliage. Il est donc important de bien ma”triser sa 
prŽcipitation pour en obtenir la distribution voulue, cÕest-ˆ-dire une prŽcipitation avec une 
fraction volumique limitŽe et avec une prŽcipitation localisŽe aux joints de grains. En effet, 
lorsque la microstructure prŽsente une prŽcipitation importante de phase "  avec des prŽcipitŽs 
adoptant une morphologie aiguillŽe, et/ou avec une prŽcipitation intragranulaire, on assiste ˆ 
une dŽgradation notable des propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage [Cao-2006]. 

Il est donc indispensable de contr™ler la prŽcipitation de cette phase intergranulaire " , qui 
dŽpend ˆ la fois des conditions dans lesquelles a ŽtŽ forgŽ lÕalliage, et de la gamme de 
traitements thermiques qui lui est ensuite appliquŽe. 

Ainsi ATI Allvac distingue deux conditions de forgeage : les forgeages "subsolvus" rŽalisŽs 
en-dessous de 1010¡C (tempŽrature de solvus de la phase " ), et les forgeages "supersolvus" 
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rŽalisŽs au-dessus de cette tempŽrature. En effet lorsque lÕalliage est forgŽ en condition 
"subsolvus", la microstructure de lÕalliage "brute de forge" prŽsente une certaine prŽcipitation 
de phase "  avec une fraction volumique plus ou moins ŽlevŽe en fonction de la tempŽrature de 
forgeage. En revanche, apr•s un forgeage en condition "supersolvus", la microstructure de 
lÕalliage "brute de forge" ne prŽsente pas de prŽcipitation intergranulaire - ou ne prŽsente plus 
de prŽcipitation intergranulaire si celle-ci Žtait prŽsente dans le matŽriau (barre ou lopin) 
avant forgeage -. 

La rŽponse ˆ apporter en termes de traitements thermiques sera donc diffŽrente pour chacune 
de ces conditions de forgeage, ce qui a conduit ATI Allvac ˆ proposer deux gammes de 
traitements thermiques : la premi•re dite "subsolvus" et la seconde dite "supersolvus" 
(Tableau 2-6).  

Ces deux gammes de traitements thermiques sont constituŽes dÕun traitement de remise en 
solution et dÕun traitement de revenu, avec en plus la possibilitŽ de rajouter un prŽtraitement 
dans le cas de la gamme "supersolvus". Pour ces gammes, le traitement de remise en solution 
a pour r™le de dissoudre les prŽcipitŽs de phases durcissantes !Õ (et Žventuellement !ÕÕ), et de 
gŽnŽrer la prŽcipitation de phase "  dŽsirŽe. 

 

 
Gamme "subsolvus" Gamme "supersolvus" 

T forgeage < Tsolvus "  
(1010¡C) T forgeage > Tsolvus "  (1010¡C) 

PrŽtraitement - - 

 
¥ 843-871¡C x 8-16h, 

refroidissement ˆ 
lÕair  

 

Remise  

en solution de 
! Õ 

 
¥ 968¡C - 982¡C x 1h, 

refroidissement ˆ lÕair 
ou plus rapide 

 

 
¥ 954¡C x 1h, 

refroidissement ˆ lÕair 
ou plus rapide 

 

 
¥ 982¡C x 1h, 

refroidissement ˆ lÕair 
ou plus rapide 

 

Revenus 

 
¥ 788¡C x 8h, refroidissement ˆ 56¡C/h jusquÕˆ 704¡C  

 
¥ 704¡C x 8h, refroidissement ˆ lÕair. 
 

Tableau 2-6 : gammes de traitements thermiques "subsolvus" et "supersolvus" prŽconisŽes par ATI 
Allvac [ATI Allvac -2010]. 

 

¥ Gamme subsolvus 
Ë la suite dÕun forgeage "subsolvus", la fraction volumique de phase "  prŽcipitŽe est 
considŽrŽe comme suffisante pour ancrer la taille de grain. Une remise en solution est 
appliquŽe ˆ une tempŽrature comprise entre 968¡C et 982¡C pendant 1 heure. Ce traitement 
permet de remettre en solution les prŽcipitŽs de phase !Õ prŽcipitŽs lors de la trempe ˆ la fin 
du forgeage, car ces prŽcipitŽs ne prŽsentent pas une distribution optimale et ont, pour partie, 
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prŽcipitŽ sur les dislocations relatives ˆ la dŽformation ˆ chaud. En remettant en solution ces 
prŽcipitŽs la microstructure de dislocations peut alors •tre restaurŽe et une nouvelle 
prŽcipitation de phase !Õ crŽŽe lors du refroidissement ˆ la fin de ce traitement. La distribution 
et la taille des prŽcipitŽs de phase !Õ est alors optimisŽe gr‰ce au traitement de revenu ˆ deux 
paliers. 

 

¥ Gamme supersolvus 
Cette gamme de traitements thermiques est appliquŽe sur des microstructures ne prŽsentant 
pas de prŽcipitation de phase " . La clŽ est donc de gŽnŽrer dans ces microstructures une 
prŽcipitation suffisante de phase "  aux joints de grains, tout en ne dŽveloppant pas cette phase 
de mani•re excessive. 

Pour cela un traitement de remise en solution de la phase !Õ ̂  la relativement basse 
tempŽrature de 954¡C, est appliquŽ, ce qui permet ˆ la phase "  de se dŽvelopper. Le temps de 
traitement indiquŽ est dÕune heure maximum car au-delˆ de cette durŽe, la fraction volumique 
de phase "  devient trop ŽlevŽe. Une remise en solution ˆ 982¡C nÕest pas conseillŽe car ˆ cette 
tempŽrature la phase "  se dŽveloppe trop lentement. 

Un prŽtraitement ˆ une tempŽrature comprise entre 843¡C et 871¡C pour une durŽe de huit ˆ 
seize heures, peut Žgalement •tre appliquŽ avant le traitement de remise en solution de fa•on ˆ 
dŽvelopper la prŽcipitation de phase " . Le traitement de remise en solution sera alors rŽalisŽ ˆ 
982¡C de fa•on ˆ ne pas prolonger le dŽveloppement de la phase " . 

Enfin apr•s le traitement de remise en solution, un traitement de revenu identique ˆ celui 
pratiquŽ dans la gamme "subsolvus" est appliquŽ. 

 

Une troisi•me gamme de traitements thermiques a Žgalement ŽtŽ mise au point par ATI 
Allvac. Il sÕagit de la gamme appelŽe "Direct Aging". Cette gamme est ainsi nommŽe car elle 
ne comporte pas de traitement de remise en solution de la phase !Õ, mais uniquement un 
traitement de revenu. Ce traitement de revenu est identique ˆ celui utilisŽ dans les gammes de 
traitements thermiques "subsolvus" et "supersolvus". 

LÕintŽr•t de cette gamme de traitements thermiques est de conserver lÕŽcrouissage rŽsultant du 
forgeage, en appliquant des traitements thermiques ˆ relativement basses tempŽratures qui ne 
produisent pas la restauration de la microstructure de dislocations. Cette conservation de 
lÕŽcrouissage permet dÕaugmenter la limite dÕŽlasticitŽ de lÕalliage. 

 

 

Remarques : 

- Les tempŽratures des diffŽrents traitements thermiques sont donnŽes par ATI Allvac 
en ¡F, ce qui explique pourquoi en ¡C ces tempŽratures ne tombent pas sur des valeurs 
simples. 

- La tempŽrature du second palier du traitement de revenu est de 704¡C, ce qui est 
Žgalement la tempŽrature maximale dÕutilisation de lÕalliage dŽfinie par ATI Allvac. 
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2.5 PropriŽtŽs mŽcaniques annoncŽes par 
ATI  Allvac  

Les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage ATI 718Plus ont fait lÕobjet de diffŽrentes Žtudes, 
principalement rŽalisŽes ou commandŽes par la sociŽtŽ Žlaboratrice de lÕalliage ATI Allvac. Il 
existe en effet peu de donnŽes indŽpendantes sur ce sujet. Toutefois ces Žtudes ont permis 
dÕŽtablir les caractŽristiques de lÕalliage ATI 718Plus pour diffŽrentes tempŽratures et pour 
diffŽrents modes de sollicitation : traction, fluage, et fatigue. 

 

2.5.1 Traction  

Les propriŽtŽs en traction de lÕalliage ATI 718Plus ont ŽtŽ Žtablies par Bond et Kennedy (tout 
deux de la sociŽtŽ ATI Allvac) [Bond-2005], et comparŽes ˆ celles des alliages Inconel 718, 
A-286, Waspaloy et Aerex 350, tous traitŽs dans des conditions standard. 

Ainsi on constate que la limite dÕŽlasticitŽ de lÕalliage ATI 718Plus (Figure 2-20) est 
quasiment Žquivalente ˆ celle de lÕalliage Inconel 718 jusquÕˆ 650¡C, tempŽrature ˆ laquelle 
la limite dÕŽlasticitŽ de lÕInconel 718 chute fortement du fait de la dŽstabilisation des 
prŽcipitŽs de phase !ÕÕ-Ni3Nb qui assurent le durcissement structural de lÕalliage. LÕalliage 
ATI  718Plus est, quant ˆ lui, durci par la prŽcipitation de phase !Õ, phase qui reste stable 
jusquÕau delˆ de 700¡C dans cet alliage. Ainsi la limite dÕŽlasticitŽ de lÕalliage ATI 718Plus 
commence ˆ dŽcro”tre au-delˆ de 700¡C, ce qui conf•re ˆ lÕalliage ATI 718Plus un avantage 
de 50¡C sur lÕInconel 718. 

Entre la tempŽrature ambiante et 700¡C, la contrainte maximale de lÕalliage ATI 718Plus est 
la plus ŽlevŽe parmi les diffŽrents alliages comparŽs (Figure 2-21). Au-dessus de cette 
tempŽrature, la contrainte maximale de lÕalliage ATI 718Plus chute nettement.  

LÕallongement ˆ la rupture (Figure 2-22) du superalliage ATI 718Plus se situe globalement 
entre 20% et 25% avec une variation assez faible en fonction de la tempŽrature. Ë noter que 
cette ductilitŽ diminue lorsque la tempŽrature dÕessai augmente. 
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Figure 2-20 : Žvolution de la limite dÕŽlasticitŽ en fonction de la tempŽrature pour diffŽrents alliages 
traitŽs dans des conditions standard [Bond-2005]. 

 

 
Figure 2-21 : Žvolution de la contrainte maximale en fonction de la tempŽrature pour diffŽrents alliages 
traitŽs dans des conditions standard [Bond-2005]. 

 

 
Figure 2-22 : Žvolution de lÕallongement ˆ la rupture en fonction de la tempŽrature pour diffŽrents alliages 
traitŽs dans des conditions standard [Bond-2005]. 
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2.5.2 Fluage  

ATI Allvac donne, dans la documentation de lÕalliage ATI 718Plus [ATI Allvac-2010],  la 
reprŽsentation selon la mŽthode de Larson-Miller des propriŽtŽs en fluage de lÕalliage 
ATI  718Plus et des alliages Inconel 718 et Waspaloy (Figure 2-23), tous trois traitŽs dans des 
conditions de traitements thermiques standards. Cette reprŽsentation montre que lÕalliage 
ATI  718Plus poss•de une meilleure rŽsistance en fluage que lÕInconel 718 quelle que soit la 
tempŽrature ou la contrainte appliquŽe. Ce nouveau superalliage prŽsente Žgalement une 
meilleure rŽsistance que le Waspaloy dans le domaine des contraintes ŽlevŽes et des 
tempŽratures basses. 

 
Figure 2-23 : reprŽsentation par la mŽthode de Larson-Miller des propriŽtŽs en fluage des alliages 
ATI  718Plus, Inconel 718 et Waspaloy [ATI Allvac 2010] . 

LÕŽvolution de la vitesse de dŽformation au cours du fluage secondaire en fonction de la 
tempŽrature et de la contrainte imposŽes au matŽriau a Žgalement ŽtŽ ŽtudiŽe et reportŽe dans 
la Figure 2-24 par ATI Allvac. 

 
Figure 2-24 : Žvolution de la vitesse de dŽformation au cours du stade de fluage secondaire en fonction de 
la tempŽrature et de la contrainte dÕessai [ATI Allvac 2010] . 
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2.5.3 Effet du forgeage et des t raitements thermiques 
sur les propriŽtŽs en traction et en fluage de 
lÕalliage ATI 718Plus  

 

¥ Effet des traitements thermiques 

Dans une Žtude publiŽe en 2005, Cao et Kennedy [Cao-2005b] se sont intŽressŽs ˆ lÕinfluence 
du type de gamme de traitements thermiques utilisŽ (avec remise en solution ou Direct Aging) 
sur les propriŽtŽs en traction et en fluage de lÕalliage. 

Les rŽsultats de cette Žtude montrent que lÕutilisation de la gamme de traitements thermiques 
Direct Aging plut™t que la gamme de traitements thermiques avec remise en solution, permet 
dÕamŽliorer la limite dÕŽlasticitŽ et la contrainte maximale de lÕalliage en traction tout en 
diminuant sa ductilitŽ, et permet Žgalement un net allongement du temps ˆ la rupture en 
fluage (Figure 2-25). Cette amŽlioration de la rŽsistance de lÕalliage lorsque celui-ci est traitŽ 
avec la gamme Direct Aging est due, ainsi que Cao et Kennedy le prŽcisent, ˆ la conservation 
de lÕŽcrouissage provenant du forgeage. En effet les traitements thermiques, utilisŽs dans la 
gamme de traitements thermiques Direct Aging, sont rŽalisŽs ˆ relativement basse 
tempŽrature, ce qui ne permet pas la restauration de la microstructure de dislocations, dÕautant 
plus que celle-ci est ancrŽe sur les prŽcipitŽs de phase !Õ qui ont germŽ au cours du 
refroidissement apr•s forgeage. 

On constate Žgalement que la tempŽrature de forgeage influence la durŽe de vie en fluage de 
lÕalliage. Ainsi plus la tempŽrature de forgeage est ŽlevŽe, plus la durŽe de vie est allongŽe 
Figure 2-25. Ceci est notamment dž ˆ la taille de grain qui est plus grande lorsque la 
tempŽrature de forgeage est plus ŽlevŽe, rŽduisant ainsi la quantitŽ de joints de grains au 
niveau desquels se localise la dŽformation en fluage. 

 
Figure 2-25 : DiffŽrence entre les propriŽtŽs (limite dÕŽlasticitŽ ! ! !" ! ! ! !! !" ! , et temps ˆ la rupture 
en fluage 704¡C/552MPa, ! ! !" ! ! ! !! !" ! ) de lÕalliage ATI 718Plus traitŽ avec la gamme de traitements 
thermiques avec remise en solution ou avec la gamme de traitements thermiques Direct Aging en fonction 
de la tempŽrature de forgeage [Cao-2005b]. 
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2.5.4 Propagation de fissure en f atigue  et en fatigue -
fluage  

ATI Allvac a Žgalement testŽ les propriŽtŽs en propagation de fissure de lÕalliage ATI 718Plus 
ˆ 650¡C, dans deux conditions : avec une sollicitation appliquŽe selon un signal triangle 
(fatigue) (Figure 2-26), et avec une sollicitation appliquŽe selon un signal trapŽzo•dal 
(fatigue-fluage) (Figure 2-27). 

En fatigue lÕalliage ATI 718Plus prŽsente une vitesse de propagation de fissure plus lente que 
celles des alliages Inconel 718 et Waspaloy, et, apr•s vieillissement, lÕalliage ATI 718Plus ne 
voit pas sa vitesse de propagation de fissure augmenter significativement. 

Ë lÕinverse en fatigue-fluage, lÕalliage ATI 718Plus prŽsente une vitesse de propagation de 
fissure bien supŽrieure ˆ celles des alliages Inconel 718 et Waspaloy. Cependant un 
vieillissement de 350 heures ˆ 760¡C permet dÕamŽliorer la rŽsistance de lÕalliage ˆ la 
propagation de fissure. 

  
Figure 2-26 : comparaison des courbes de 
fissuration des alliages ATI 718Plus (traitŽ de 
fa•on standard et vieilli), de lÕInconel 718, et du 
Waspaloy lors dÕune sollicitation en fatigue [ATI 
Allvac 2010]. 

 

Figure 2-27 : comparaison des courbes de 
fissuration des alliages ATI 718Plus (traitŽ de 
fa•on standard et vieilli), de lÕInconel 718, et du 
Waspaloy lors dÕune sollicitation en fatigue-fluage 
[ATI Allvac 2010] . 
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Chapitre 3 -  ƒtude de la prŽcipitation 
dans lÕalliage ATI 718Plus  

 

Ce chapitre est consacrŽ ˆ la caractŽrisation de la microstructure du superalliage 
ATI 718Plus. 
La premi•re partie de ce chapitre prŽsente les diffŽrents Žtats mŽtallurgiques dans lesquels 
lÕalliage a ŽtŽ ŽtudiŽ. 
La seconde partie apporte les premiers ŽlŽments nŽcessaires ˆ la comprŽhension de la 
mŽtallurgie de lÕalliage. Cette premi•re approche a consistŽ ˆ rechercher les diffŽrentes 
tempŽratures auxquelles se produisent des transformations de phases. Cette recherche a ŽtŽ 
conduite par diffŽrentes mŽthodes : physiques (dilatomŽtrie et ATD) et mŽtallographique. 
La troisi•me partie prŽsente les investigations cristallographiques rŽalisŽes en MET sur la 
phase intergranulaire pour identifier sa structure cristallographique, sa composition 
chimique, et les relations de cohŽrence entre cette phase et la matrice. 
Enfin la derni•re partie du chapitre est consacrŽe ˆ lÕŽtude du domaine de prŽcipitation de la 
phase intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus pour diffŽrents Žtats mŽtallurgiques 
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3.1 PrŽsentation des matŽriaux ŽtudiŽs  
Pour les diffŽrents besoins de lÕŽtude, lÕalliage ATI 718Plus a ŽtŽ analysŽ dans diffŽrents Žtats 
de transformation. On distinguera ainsi, au cours de cette Žtude mŽtallurgique, trois "types de 
matŽriaux" diffŽrents :  

- la billette, qui est lÕŽtat dans lequel est livrŽ lÕalliage apr•s Žlaboration de lÕalliage par 
ATI  Allvac ; 

- la tranche de disque, qui est un coupon dÕun disque annulaire forgŽ en couronne et 
traitŽ thermiquement par Snecma ; 

- les galets ; neuf galets ont ŽtŽ forgŽs selon diffŽrentes gammes de forgeage. 

 

3.1.1 " ƒtat billette "  

Les lingots ŽlaborŽs par double fusion VIM+VAR ou triple fusion VIM+ESR+VAR ont 
ensuite probablement subi un traitement de remise en solution totale (homogŽnŽisation 
supersolvus) avant d'•tre transformŽs en billette, vraisemblablement par forgeage rotatif 
("cogging", abusivement appelŽ "GFM" du nom de l'entreprise qui a con•u la machine de 
forgeage rotatif). 

Les observations en microscopie optique et en MEB montrent de mani•re frŽquente des 
particules de deux types. (Figure 3-1)  

Le premier type de particules de forme polyŽdrique appara”t en microscopie optique dÕune 
couleur rose-orangŽe et prŽsente en microscopie Žlectronique ˆ balayage (MEB avec un signal 
en Žlectrons rŽtrodiffusŽs) un contraste sombre. Les analyses en EDS en MEB et en 
microsonde de Castaing (WDS) rŽalisŽes sur ce type de particules ont rŽvŽlŽ une forte teneur 
en Titane. Ces particules polyŽdriques sont donc des carbonitrures de Titane Ti(C,N). 

Le second type de particules rencontrŽes dans lÕalliage ATI 718Plus nÕa pas de forme dŽfinie 
et appara”t avec un contraste sombre en microscopie optique tandis quÕen MEB en Žlectrons 
rŽtrodiffusŽs ces particules apparaissent avec un contraste clair. La composition ŽlŽmentaire 
de ces particules a ŽtŽ ŽvaluŽe en EDS en MEB (Figure 3-1) et en WDS en excluant le pic du 
Carbone des calculs de quantifications rŽalisŽs sur le spectre d'analyse. En effet, du Carbone 
est produit au point d'impact du faisceau d'Žlectrons sur l'Žchantillon pendant l'analyse, par 
craquage des vapeurs d'huile contaminant le vide de la colonne de l'appareillage. La quantitŽ 
de carbone dŽtectŽe et mesurŽe est donc supŽrieure ˆ celle contenue effectivement dans la 
zone de l'Žchantillon dont on cherche la composition. Le calcul de la composition, rŽalisŽ en 
utilisant les mŽthodes de correction standard, tout en excluant la quantitŽ de carbone dŽtectŽe, 
fait appara”tre un dŽficit en masse d'environ 10% par rapport ˆ la valeur calculŽe en fonction 
des param•tres d'acquisition. En faisant l'hypoth•se que ces 10% massiques peuvent •tre 
attribuŽs ˆ la prŽsence de Carbone dans les compositions des particules analysŽes, on trouve 
que celles-ci s'approchent de la composition dÕun carbure primaire NbC. Cependant, 
l'hypoth•se qu'il s'agisse de particules de Niobium "infondues" au cours de l'Žlaboration ne 
peut •tre ŽcartŽe en l'absence d'analyses de la structure cristallographique. 

 

En revanche la prŽsence de prŽcipitŽs de phase intergranulaire " -Ni3Nb n'a pu •tre dŽcelŽe ni 
en microscopie optique ni en MEB. 
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a) b) 

Figure 3-1: a) micrographie en MEB (en Žlectrons rŽtrodiffusŽs) sur lÕŽtat billette de carbonitrure de Ti 
(contraste sombre) et de particule riche en Nb (contraste clair) ; b) spectre EDS rŽalisŽ sur la particule 
riche en Nb au contraste clair. 

Les observations microstructurales rŽalisŽes en MET ont mis en contraste une microstructure 
de dislocations (Figure 3-2) de tr•s forte densitŽ qui rŽsulte probablement de la derni•re Žtape 
de mise en forme de la billette. Le contraste tourmentŽ des images dž ˆ cette microstructure 
de dislocations ne permet pas de mettre en Žvidence la prŽsence Žventuelle de prŽcipitŽs de 
phase " -Ni3Nb. Les clichŽs de diffraction rŽalisŽs dans des grains uniques ne rŽv•lent la 
prŽsence que des phases !  et !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb). En particulier on vŽrifie que la phase !ÕÕ-Ni3Nb 
n'a pas prŽcipitŽ dans les conditions de traitements thermomŽcaniques d'Žlaboration de la 
billette. Les images en champ sombre (Figure 3-2) des prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) 
permettent de mesurer une taille de prŽcipitŽs (formŽs au refroidissement depuis la 
tempŽrature de la derni•re Žtape de la mise en forme de la billette) de l'ordre de 100 nm.  

 

  
Figure 3-2 : micrographies rŽalisŽes en MET sur la billette de la microstructure de dislocations (ˆ gauche), 
et des prŽcipitŽs de phase ! Õ vus en champ sombre. 
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3.1.2 Tranche de disque forgŽ  

Un disque de turbine pour moteur CFM56 a ŽtŽ forgŽ par Snecma ˆ partir dÕun lopin prŽlevŽ 
dans une billette ŽlaborŽe par triple fusion (VIM+ESR+VAR). La gamme de traitements 
thermomŽcaniques suivante a ŽtŽ appliquŽe au lopin : 

- maintien ˆ 985¡C, 
- Žcrasement de la billette pour obtenir un galet, 
- poin•onnage du galet pour extraire le dŽbouchŽ et obtenir une couronne, 
- laminage circulaire ˆ 1040¡C, 
- laminage ˆ 985¡C pour obtenir une couronne plus large, 
- passage au pilon ˆ 985¡C. 

La couronne forgŽe est ensuite soumise ˆ la gamme de traitements thermiques qualifiŽe de 
"Direct Aging", car il nÕy a pas dÕŽtape de remise en solution. Cette gamme de traitements 
thermiques est composŽe dÕun premier traitement de revenu ˆ 788¡C pendant 8 heures suivi  
dÕun refroidissement ˆ 50¡C/h jusquÕˆ 650¡C, puis dÕun maintien ˆ 650¡C pendant 8 heures. 
La couronne ainsi obtenue a une taille de grain comprise entre 9 ASTM (16 ! m) et 12 ASTM 
(6 ! m) centrŽe sur 10-12 ASTM (11-6 ! m).  

Pour lÕŽtude de la microstructure de cette pi•ce forgŽe, une tranche de 1 cm dÕŽpaisseur a ŽtŽ 
dŽcoupŽe dans cette couronne. 

Les observations rŽalisŽes en MET ont montrŽ que la fraction volumique de phase 
" -Ni3Nb para”t infŽrieure ˆ la valeur de 5 vol% annoncŽe par ATI Allvac. De plus la taille des 
prŽcipitŽs de phase " -Ni3Nb  est de l'ordre de 1 ! m et ceux-ci sont plus souvent prŽsents en 
amas que le long des joints de grains (Figure 3-3). Les prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) 
sont sphŽro•daux de 60 ˆ 70 nm de diam•tre (Figure 3-3). La fraction volumique de cette 
phase semble plus importante dans lÕŽtat "forgŽ" que dans l'Žtat "billette".  

  

Figure 3-3 : micrographies rŽalisŽes en MET sur lÕŽtat forgŽ illustrant des prŽcipitŽs de phase "  distribuŽs 
en amas le long dÕune macle (ˆ gauche) et des prŽcipitŽs de phase ! Õ imagŽs en champ sombre. 

La mise en contraste de la microstructure de dislocations montre des dislocations au cÏur 
Žtendu et rŽv•le en fait la prŽcipitation de !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) le long des lignes de dislocation. 
La croissance des prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) modifie l'arrangement local des atomes 
ˆ proximitŽ de la ligne de dislocation originale qui perd alors ses caractŽristiques de dŽfaut 
cristallin linŽaire et se transforme en une succession de fautes d'empilement tr•s locales.  
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Enfin les clichŽs de diffraction ne montrent aucune trace de prŽcipitation de la phase 
!ÕÕ-Ni3Nb. 

 

3.1.3 Galets  forgŽs  

Au cours de lÕŽtude neuf galets ont ŽtŽ forgŽs suivant diffŽrentes gammes de forgeage afin de 
tester les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage ATI 718Plus pour diverses microstructures.  

La description des gammes de forgeage de ces galets et de leurs microstructures est faite dans 
le Chapitre 4. 

 

 

3.2 Analyse des points de transformation  
Afin dÕ•tre en mesure de dŽfinir des gammes de traitements thermiques permettant de 
contr™ler la microstructure de lÕalliage, il est nŽcessaire de conna”tre prŽcisŽment les 
tempŽratures de transformations des phases prŽsentes dans lÕalliage. 

Dans un premier temps des analyses en dilatomŽtrie et en ATD ont ŽtŽ rŽalisŽes, pour 
permettre une premi•re estimation des tempŽratures de solvus de la phase !Õ et de la phase 
intergranulaire. Ces tempŽratures ont ensuite ŽtŽ prŽcisŽes par mŽtallographie. 

 

3.2.1 DilatomŽtrie  et ATD  

Une premi•re approche dans la dŽtermination des points de transformation de phase de 
lÕalliage ATI 718Plus a ŽtŽ rŽalisŽe gr‰ce ˆ un essai de dilatomŽtrie et une analyse ATD 
(Analyse Thermique DiffŽrentielle). Ces essais ont ŽtŽ rŽalisŽs dans le laboratoire de lÕusine 
Aubert & Duval des Ancizes. 

Les diffŽrents Žchantillons utilisŽs pour la rŽalisation des essais sont issus dÕune billette de 
diam•tre 250 mm ŽlaborŽe par double fusion VIM+VAR par ATI Allvac. Les Žprouvettes ont 
ŽtŽ prŽlevŽes dans une zone comprise entre 30 et 65 mm de lÕaxe de la billette. 

LÕessai de dilatomŽtrie permet de mesurer la variation de longueur dÕune Žprouvette soumise 
ˆ une variation de tempŽrature. Les variations de longueur enregistrŽes sont dues ˆ la 
dilatation thermique de lÕŽchantillon ainsi quÕˆ des modifications de la microstructure de 
lÕalliage telles que la dissolution ou la prŽcipitation de certaines phases. 

Pour dŽterminer les tempŽratures de transformation de phase un essai a ŽtŽ rŽalisŽ sur le 
dilatom•tre BŠhr, dans lequel a ŽtŽ placŽe une Žprouvette cylindrique de diam•tre 3 mm et de 
longueur 10 mm. La tempŽrature a ŽtŽ suivie gr‰ce ˆ un thermocouple de type S 
(Platine-Rhodium (10 %) / Platine) soudŽ sur lÕŽprouvette. 

LÕŽprouvette utilisŽe est un Žchantillon de billette dont on ne conna”t pas lÕhistorique en 
termes de traitements thermomŽcaniques. Pour sÕaffranchir de cette inconnue, lÕessai de 
dilatomŽtrie a ŽtŽ menŽ en trois cycles successifs avec ˆ chaque fois un palier ˆ 1050¡C 
pendant 40 minutes qui permet la remise en solution totale de lÕŽchantillon. 

Le cycle thermique appliquŽ trois fois successivement est le suivant : 
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- chauffage depuis 30¡C jusquÕˆ 1050¡C ˆ 17¡C/min ; 
- maintien ˆ 1050¡C pendant 40 minutes ; 
- refroidissement depuis 1050¡C jusquÕˆ 30¡C ˆ 100¡C/min. 

Les courbes prŽsentŽes dans la Figure 3-4 ont ŽtŽ obtenues par dŽrivation de lÕallongement 
mesurŽ en fonction de la tempŽrature. 

a) 

 
b) 

 
Figure 3-4 : courbes de dilatomŽtrie a) au chauffage, b) et au refroidissement rŽalisŽes sur un Žchantillon 
dÕalliage ATI 718Plus ˆ lÕŽtat billette. 

 

La courbe au chauffage (Figure 3-4-a) lors du premier cycle est diffŽrente de celles obtenues 
lors du deuxi•me et troisi•me cycle. Cette diffŽrence est due ˆ la diffŽrence de microstructure 
entre le premier chauffage o• la microstructure est celle de la billette, et le deuxi•me et 
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troisi•me chauffage o• la microstructure est issue dÕun refroidissement ˆ 100¡C/min apr•s 
une remise en solution ˆ 1050¡C. 

Comme lÕhistorique thermomŽcanique de la billette nÕest pas connu, on sÕintŽressera 
uniquement au deuxi•me et au troisi•me cycle au chauffage. 

Les courbes enregistrŽes lors du deuxi•me et du troisi•me chauffage montrent un premier 
Žv•nement entre 580¡C et 730¡C dž ˆ la dissolution de prŽcipitŽs !Õ gŽnŽrŽs ˆ basse 
tempŽrature au cours du refroidissement prŽcŽdant le chauffage, puis un second plus 
important entre 730¡C et 970¡C liŽ ˆ la dissolution des prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb). 

Lors des refroidissements (Figure 3-4-b) apr•s un maintien de 40 minutes ˆ 1050¡C, les 
courbes dilatomŽtriques montrent une premi•re Žtape entre 1050¡C et environ 870¡C lors de 
laquelle lÕŽchantillon se rŽtracte de fa•on linŽaire, puis une forte contraction entre environ 
870¡C et 710¡C liŽe ˆ la prŽcipitation de la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), et enfin une derni•re Žtape 
lors de laquelle lÕŽchantillon se rŽtracte de nouveau de mani•re quasi linŽaire. 

 

 

En parall•le de cet essai de dilatomŽtrie, une analyse ATD a ŽtŽ rŽalisŽe en appliquant la 
sŽquence thermique suivante : 

- chauffage de 20¡C ˆ 1020¡C ˆ 5¡C/min, 
- maintien ˆ 1020¡C pendant 40 minutes, 
- refroidissement de 1020¡C ˆ 20¡C ˆ 10¡C/min. 

Comme cette analyse ATD a ŽtŽ rŽalisŽe en un seul cycle sur un Žchantillon de billette dont 
lÕhistorique thermomŽcanique est inconnu, les rŽsultats obtenus lors du chauffage ne peuvent 
•tre utilisŽs quÕˆ titre indicatif. 

La courbe ATD enregistrŽe (Figure 3-5) fait appara”tre lors du chauffage un premier pic entre 
510¡C et 700¡C qui peut •tre attribuŽ ˆ la dissolution de prŽcipitŽs !Õ gŽnŽrŽs ˆ basse 
tempŽrature au cours du dernier refroidissement subi par la billette, et un second pic entre 
700¡C et 965¡C liŽ ˆ la dissolution des prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb). 

Au refroidissement le pic provoquŽ par la prŽcipitation de la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) sÕamorce 
tr•s nettement ˆ partir de 890¡C pour se terminer vers 700¡C. 
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Figure 3-5 : Courbe ATD au chauffage (5¡C/min) et au refroidissement (10¡C/min) rŽalisŽe sur un 
Žchantillon dÕalliage ATI 718Plus ˆ lÕŽtat billette. 

Finalement lÕessai de dilatomŽtrie en trois cycles et lÕanalyse ATD ont permis de situer la 
tempŽrature de fin de dissolution de la phase ! Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) entre 960¡C et 970¡C pour 
une vitesse de chauffage de 5¡C/min et la tempŽrature de dŽbut de prŽcipitation entre 
870¡C et 890¡C pour une vitesse de refroidissement de 10¡C/min. 

Toutefois ni lÕessai de dilatomŽtrie ni lÕanalyse ATD nÕont permis de dŽtecter les 
tempŽratures de dissolution et de prŽcipitation de la phase intergranulaire. Ceci a ŽtŽ 
initialement attribuŽ au fait quÕil y a tr•s peu, voire pas de phase intergranulaire dans la 
microstructure de lÕalliage ˆ lÕŽtat de billette.  

 

3.2.2 TempŽrature de solvus de la phase 
! Õ-Ni 3(Al,Ti,Nb)  

Les techniques dÕanalyses prŽcŽdemment utilisŽes (dilatomŽtrie et ATD) donnent des 
tempŽratures de transformations relatives ˆ un chauffage ou un refroidissement continus ˆ une 
vitesse contr™lŽe. 

Elles permettent de dŽterminer approximativement les tempŽratures des transformations 
isothermes dont la connaissance est nŽcessaire pour dŽfinir les param•tres de traitements 
thermiques qui permettent de contr™ler la microstructure. 

Ainsi, de mani•re ˆ prŽciser la tempŽrature de solvus de la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), des 
maintiens isothermes ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ des tempŽratures proches de la tempŽrature de solvus 
estimŽe par dilatomŽtrie et ATD, et les microstructures obtenues ont ŽtŽ caractŽrisŽes en 
MET. 

Ainsi des Žchantillons provenant de la couronne forgŽe ont ŽtŽ traitŽs ˆ 940¡C, 960¡C, 980¡C, 
990¡C et 1000¡C pendant une heure puis trempŽs ˆ lÕhuile pour figer la microstructure. 
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La prŽsence de prŽcipitŽs de phase !Õ dans la microstructure des Žchantillons traitŽs a ŽtŽ 
vŽrifiŽe gr‰ce ˆ des analyses en diffraction Žlectronique en aire sŽlectionnŽe en MET. 

Les clichŽs de diffraction (Figure 3-6) rŽalisŽs sur les Žchantillons traitŽs ˆ 940¡C, 960¡C et 
980¡C prŽsentent des taches supplŽmentaires correspondant ˆ la diffraction des prŽcipitŽs de 
phase !Õ. Ces taches supplŽmentaires ne sont, en revanche, pas visibles sur les clichŽs de 
diffraction rŽalisŽs sur les Žchantillons traitŽs ˆ 990¡C et 1000¡C. 

On note quÕaucun des clichŽs de diffraction ne prŽsente de taches correspondant ˆ la 
prŽcipitation de la phase !ÕÕ dont la prŽsence est suggŽrŽe dans la bibliographie. 

 

   

   

Figure 3-6 : schŽma dŽcrivant le clichŽ dÕaxe de zone <100>!  dÕune matrice !  et des prŽcipitŽs de phase ! Õ 
et ! ÕÕ (! ÕÕ orientŽe selon ses trois variants) et clichŽs de diffraction rŽalisŽs sur les Žchantillons traitŽs de 

fa•on isotherme ˆ 940¡C, 960¡C, 980¡C, 990¡C et 1000¡C puis trempŽs ̂  lÕhuile (axe de zone [100]! ). 

Finalement les analyses menŽes sur des Žchantillons de superalliage ATI 718Plus ˆ lÕŽtat 
forgŽ puis traitŽs de mani•re isotherme montrent que la tempŽrature de solvus des 
prŽcipitŽs de phase ! Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) est comprise entre 980¡C et 990¡C. 

Toutefois ce rŽsultat doit •tre nuancŽ. En effet la tempŽrature de solvus de la phase !Õ a ici ŽtŽ 
dŽterminŽe dans une microstructure contenant tr•s peu de phase intergranulaire, phase qui 
comme la phase !Õ consomme de lÕAluminium, du Titane et du Niobium.  

Ainsi dans une microstructure sans prŽcipitation de phase intergranulaire, la totalitŽ de la 
concentration en Aluminium, Titane et Niobium de lÕalliage est disponible dans la matrice 
pour participer ˆ la prŽcipitation de la phase !Õ, permettant dÕobtenir la plus grande fraction 
volumique possible de phase !Õ.  
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Dans une microstructure contenant une fraction volumique importante de phase 
intergranulaire, celle-ci aura captŽ une partie non nŽgligeable de lÕAluminium, du Titane et du 
Niobium de lÕalliage, appauvrissant dÕautant la matrice en ces ŽlŽments. La fraction 
volumique de phase !Õ dans cette microstructure riche en phase intergranulaire sera alors plus 
faible que dans la microstructure sans prŽcipitation de phase intergranulaire. De plus la 
composition chimique des prŽcipitŽs de phase !Õ sera Žgalement diffŽrente, et tr•s 
probablement moins riche en Titane et Niobium.  

Finalement lÕabaissement de la fraction volumique de phase !Õ et le fait que la composition 
chimique des prŽcipitŽs !Õ soit appauvrie en Titane et Niobium aura pour consŽquence 
dÕabaisser la tempŽrature de solvus de cette phase. 

 

 

3.2.3 Influence de la vitesse de trempe sur la 
prŽcipitation  de ! Õ 

LÕinfluence de la vitesse de trempe sur la prŽcipitation de la phase !Õ apr•s remise en solution 
totale des phases prŽcipitŽes dans lÕalliage a Žgalement ŽtŽ ŽtudiŽe.  

Cette Žtude a ŽtŽ effectuŽe sur le dilatom•tre BŠhr du laboratoire de lÕusine Aubert & Duval 
des Ancizes, car cet instrument permet dÕaccŽder ˆ une large gamme de vitesses de trempe et 
de bien contr™ler celles-ci. 

Pour cette Žtude, les Žprouvettes prŽlevŽes dans la billette ont ŽtŽ chauffŽes jusquÕˆ 1020¡C, 
maintenues ˆ cette tempŽrature 40 minutes de fa•on ˆ dissoudre les prŽcipitŽs de phase !Õ et 
de phase intergranulaire, puis trempŽes selon cinq vitesses de refroidissement : 1000¡C/min, 
700¡C/min, 500¡C/min, 100¡C/min et 10¡C/min. 

 

 
Figure 3-7 : courbes de dilatomŽtrie obtenues au refroidissement apr•s une remise en solution de 40 
minutes ˆ 1020¡C dÕŽchantillons de billette. 
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Sur les courbes de dilatomŽtrie (allongement en fonction de la tempŽrature) enregistrŽes lors 
de la trempe (Figure 3-7), la prŽcipitation de la phase ! ' est visible uniquement sur les courbes 
correspondant aux deux vitesses de trempe les plus lentes : 10¡C/min et 100¡C/min.  

Cependant des prŽcipitŽs !Õ tr•s fins ont pu prŽcipiter pour les vitesses de trempe plus ŽlevŽes, 
sans que ceux-ci ne provoquent de variation de longueur visible du fait de la faible fraction 
volumique prŽcipitŽe. Pour dŽtecter la prŽsence de ces prŽcipitŽs de phase !Õ tr•s fins, la 
microstructure de chaque Žchantillon a ŽtŽ analysŽe en MET. Ces analyses ont dÕabord 
consistŽ ˆ rechercher la prŽsence de prŽcipitŽs de phase !Õ gr‰ce ˆ des analyses en diffraction 
Žlectronique, puis, lorsque que cela Žtait possible, ˆ mesurer la taille de ces prŽcipitŽs en les 
imageant en champ sombre (Figure 3-8). 
 

Vref = 10¡C/min. Vref = 100¡C/min. 

  
Champ sombre sur g = 300 Champ sombre sur g = 300 

Taille de !Õ !  50-70 nm Taille de !Õ !  10 nm 

 

Vref = 500¡C/min. Vref = 700¡C/min. Vref = 1000¡C/min. 

   

ClichŽ de diffraction sur ! /!Õ,  

axe de zone [100] 

ClichŽ de diffraction sur ! /!Õ,  

axe de zone [110] 

ClichŽ de diffraction sur ! /!Õ,  

axe de zone [100] 

Des taches de diffraction de 
faible intensitŽ rŽv•lent la 
prŽcipitation de phase !Õ 

Pas de prŽcipitation de !Õ Pas de prŽcipitation de !Õ 

   

Figure 3-8 : Žtude en MET de la prŽcipitation de ! Õ dans les Žchantillons correspondant aux cinq vitesses 
de refroidissement testŽes. 
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LÕanalyse en diffraction Žlectronique en MET de la microstructure des Žprouvettes de 
dilatomŽtrie nÕa rŽvŽlŽ aucune prŽcipitation de phase !Õ pour les trempes ˆ 1000¡C/min et ˆ 
700¡C/min. Pour la vitesse de trempe de 500¡C/min des taches de diffraction de !Õ, de tr•s 
faible intensitŽ, sont dŽcelables sur le clichŽ de diffraction, indiquant la prŽcipitation dÕune 
faible fraction volumique de phase !Õ sous la forme de prŽcipitŽs !Õ trop petits pour •tre mis 
en contraste en champ sombre. Aux vitesses de refroidissement de 100¡C/min et 10¡C/min, 
les prŽcipitŽs de phase !Õ sont visibles en champ sombre, et ont des tailles dÕenviron 10 nm et 
de 50 ˆ 70 nm respectivement. 
De plus les observations rŽalisŽes sur ces Žprouvettes nÕont rŽvŽlŽ ni la prŽsence de prŽcipitŽs 
de phase intergranulaire ni celle de prŽcipitŽs de phase !ÕÕ-Ni3Nb. 
 

 

3.3 DŽtermination de la nature  de la phase 
intergranulaire  

Dans lÕalliage ATI 718Plus, la phase intergranulaire prŽcipite, principalement aux joints de 
grains, sous forme de lattes de quelques dizaines de nanom•tres dÕŽpaisseur et de quelques 
centaines de nanom•tres voire de plusieurs microm•tres de longueur (Figure 3-9). 

 

  
Figure 3-9 : micrographies en MEB (ˆ gauche) et en MET (ˆ droite) reprŽsentant la prŽcipitation de phase 
intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus. 

Cette phase intergranulaire en lattes prŽsente dans lÕalliage ATI 718Plus est identifiŽe par ATI 
Allvac et dans la bibliographie [Stotter-2008], [Sommitsch-2008], [McDevitt-2009], 
[Unocic-2010], [Ding-2010] comme la phase de structure orthorhombique " -Ni3Nb. 
Cependant la morphologie de cette phase observŽe en MEB et en MET, est diffŽrente de celle 
de la phase " -Ni3Nb observŽe dans lÕInconel 718. 

En effet, dans lÕInconel 718, la phase " -Ni3Nb a une morphologie dite "globulaire" (Figure 
3-10-a), tandis que les prŽcipitŽs de phase intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus ont une 
morphologie en lattes qui ressemble ˆ la morphologie des prŽcipitŽs de phase #-Ni3Ti 
observŽe dans lÕInconel 706 (Figure 3-10-b). 



Chapitre 3 : ƒtude de la prŽcipitation dans lÕalliage ATI 718Plus 

 

52 

 

 
 

Figure 3-10 : (a) image MET de la prŽcipitation de phase " -Ni3Nb dans lÕalliage Inconel 718 ; (b) image 
MEB de la prŽcipitation de phase # -Ni3Ti dans lÕalliage Inconel 706 (traitŽ 1000¡C x 2h + 850¡C x 3h + 
720¡C x 8h) [Del Genovese-2005]. 

Ces observations nous ont amenŽ ˆ nous interroger sur la nature de la phase intergranulaire 
dans lÕalliage ATI 718Plus : sÕagit-il effectivement de la phase " -Ni3Nb de structure 
orthorhombique comme lÕannonce ATI Allvac, ou sÕagit-il dÕune phase de type #-Ni3Ti ayant 
une structure hexagonale (Tableau 3-1) ? 

 

 " -Ni3Nb # -Ni3Ti 

Syst•me orthorhombique hexagonal 

Strukturbericht D0a D024 

Groupe dÕespace Pmmn P63/m mc 

Param•tres 

a = 5,114 • 

b = 4,244 • 

c = 4,538 • 

a = 5,1010 • 

c = 8,3067 • 

Tableau 3-1 : DonnŽes cristallographiques [Villars-1997] sur les phases " -Ni3Nb et # -Ni3Ti. 

Afin de lever ces doutes sur la nature de la phase intergranulaire prŽsente dans le superalliage 
ATI 718Plus, des analyses en diffraction Žlectronique en aire sŽlectionnŽe en MET ont donc 
ŽtŽ menŽes pour identifier la structure cristallographique de cette phase. 

 

 

3.3.1 Identification cristallographique de la structure 
de la phase intergranulaire  

Les analyses en diffraction Žlectronique ont ŽtŽ rŽalisŽes sur un Žchantillon prŽlevŽ dans la 
couronne forgŽe. Cet Žchantillon a ŽtŽ choisi car lÕune des lames minces qui en a ŽtŽ extraite 
prŽsente un prŽcipitŽ isolŽ de phase intergranulaire, de taille assez importante pour permettre 
une analyse correcte (Figure 3-11). 
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Figure 3-11 : micrographie MET en champ clair dÕun prŽcipitŽ de phase intergranulaire dans un 
Žchantillon de couronne forgŽe. 

Trois clichŽs de diffraction ont ŽtŽ rŽalisŽs sur ce prŽcipitŽ en inclinant celui-ci diffŽremment 
pour chacun des clichŽs, afin obtenir trois sections du rŽseau rŽciproque de la phase ŽtudiŽe 
(Figure 3-12, Figure 3-13, Figure 3-14 dans le Tableau 3-3). Les trois clichŽs sŽlectionnŽs 
correspondent aux sections du rŽseau rŽciproque les plus denses auxquelles la platine 
goniomŽtrique du MET nous a permis dÕaccŽder. 

Ë noter que les clichŽs de diffraction obtenus sur ce prŽcipitŽ de phase en lattes dans cet 
Žchantillon sont identiques ˆ ceux obtenus sur les prŽcipitŽs de phase en lattes dans tous les 
autres Žchantillons examinŽs en MET. 

Gr‰ce aux clichŽs de diffraction obtenus, il est possible de calculer certaines distances 
interrŽticulaires caractŽristiques de la phase ŽtudiŽe. La relation qui lie la distance entre les 
taches de diffraction dÕune rangŽe et la distance interrŽticulaire entre les plans rŽticulaires 
normaux ˆ cette rangŽe, sÕŽcrit : 

     [1] 

= distance entre deux taches sur le clichŽ de diffraction (en mm) 

dhkl = distance interrŽticulaire entre les plans (hkl) (en •) 

K = constante de diffraction du MET (en mm.•) 

La constante de diffraction du MET est fonction de la longueur dÕonde du faisceau dÕŽlectrons 
et de la longueur de camŽra : 

 0,0197 • x 1570 mm = 30,9 mm.• [2] 

% = longueur dÕonde 

L = longueur de camŽra 

 

Sur les trois clichŽs de diffraction les distances entre les taches de diffŽrentes rangŽes ont ŽtŽ 
mesurŽes et les distances interrŽticulaires correspondantes calculŽes. 

Dhkl
* = K "

1
dhkl

Dhkl
*

K = " # L =
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La distance interrŽticulaire de la famille de plan (hkl) dÕun rŽseau hexagonal sÕexprime en 
fonction des param•tres a et c selon lÕexpression [Andrews-1971] : 

 [3] 

Dans le cas dÕun rŽseau orthorhombique de param•tres a, b et c, d(hkl) sÕŽcrit [Andrews-
1971] : 

   [4] 

 

Ë noter que chaque distance interrŽticulaire est caractŽristique dÕun type de familles de plans 
rŽticulaires Žquivalentes. #-Ni3Ti a une structure de rŽseau hexagonal. Ce syst•me de rŽseau 
(ou plut™t le syst•me de rŽseau trigonal dont fait partie le rŽseau hexagonal) prŽsente la 
particularitŽ de pouvoir adopter un syst•me dÕindexation des directions et des plans 
rŽticulaires ˆ quatre indices (au lieu de trois pour les autres syst•me de rŽseau) qui permet de 
mettre en Žvidence les Žquivalences entre directions ou  familles de plans gr‰ce ˆ la 
permutabilitŽ des trois premiers indices. Le Tableau 3-2 montre ainsi les correspondances 
entre les indexations ˆ trois indices et celles ˆ quatre indices pour les plans rŽticulaires. 
 

dhkl SŽrie de plans 
Žquivalents 

Familles de plans 
Žquivalents (hkl) 

Familles de plans 
Žquivalents (hkil) 

d001 = 8,31 • {001} (001) (0001) 

d100 = 4,40 • {100} 

(100) 

(010) 

(1-10) 

(10-10) 

(01-10) 

(1-100) 

d110 = 2,57 • {110} 

(110) 

(1-20) 

(-210) 

(11-20) 

(1-210) 

(-2110) 

Tableau 3-2 : correspondances entre les indexations ˆ trois indices et celles ˆ quatre indices pour les plans 
rŽticulaires dans un rŽseau hexagonal. 

 

Les distances interrŽticulaires obtenues sont alors comparŽes (Tableau 3-3) avec les distances 
interrŽticulaires des phases " -Ni3Nb et #-Ni3Ti calculŽes sur la base des param•tres de ces 
deux phases (Tableau 3-1). 

1
dhkl

2 =
4

3a2 (h2 + hk+ k2) +
1
c2 l 2

1
dhkl

2 =
h2

a2 +
k2

b2 +
l 2

c2
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ClichŽ de diffraction RangŽe 
 

mesurŽ 

dhkl 
calculŽ 

Correspondance 
dhkl pour la 

phase #-Ni3Ti 

Correspondance 
dhkl pour la 

phase " -Ni3Nb 

 
Figure 3-12: clichŽ de diffraction 
n¡1 sur un prŽcipitŽ de phase en 

lattes, (tilt x =-20¡ ; y =-19¡). 

rouge 3,7 mm 8,31 • 

d(0001) 

= 

8,307 • 

2 x d(010) 

= 

2 x 4,244 • 

= 

8,488 • 

 
Figure 3-13 : clichŽ de diffraction 
n¡2 sur un prŽcipitŽ de phase en 

lattes, (tilt x =17,5¡ ; y =-9¡). 

verte 7 mm 4,40 • 

d(10-10) 

= 

4,418 • 

d(001) 

=  

4,538 • 

 
Figure 3-14 : clichŽ de diffraction 
n¡3 sur un prŽcipitŽ de phase en 

lattes, (tilt x =-24¡ ; y =15¡). 

bleue 12 mm 2,57 • 

d(11-20) 

= 

2,551 • 

d(200) 

= 

1/2 x d(100) 

= 

1/2 x 5,114 • 

= 

2,557 • 

Tableau 3-3: dŽpouillement des clichŽs de diffraction Žlectronique de la phase en lattes. 

 

Les distances interrŽticulaires calculŽes pour la phase en lattes ŽtudiŽe peuvent •tre tr•s 
correctement identifiŽes aux distances interrŽticulaires de la phase #-Ni3Ti mais la 
correspondance avec les distances interrŽticulaires de la phase " -Ni3Nb est tr•s mal assurŽe. 

Dhkl
*
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Gr‰ce ˆ cette identification il est possible dÕindexer les clichŽs de diffraction de la phase 
ŽtudiŽe (Figure 3-15). 

 
a) b) c) 

Figure 3-15 : clichŽs de diffraction indexŽs dÕun prŽcipitŽ de phase en lattes, a) axe de zone ! ! !"  
(tilt  x = -20¡ ; tilt y = -19¡), b) axe de zone ! ! ! !  (tilt x =  17,5¡ ; tilt y =  -9¡), c) axe de zone !" ! !  
(tilt  x = -24¡ ; tilt y =15¡).  

La tache (0001) est "Žteinte" pour la structure de #-Ni3Ti, ce qui est le cas dans la section du 
rŽseau rŽciproque dÕaxe de zone !" ! ! , mais elle appara”t par double diffraction dans la 
section du rŽseau rŽciproque dÕaxe de zone ! ! !" . 

 

En appliquant lÕexpression [3] pour calculer les param•tres a et c de la phase en lattes, on 
obtient  dÕailleurs : 

 

d001 = 8,31 •    c =  d0001 = 8,31 • 

 

d100 = 4,40 •     • 

 

d110 = 2,57 •     • 

 

La diffŽrence entre les deux valeurs de a calculŽes ˆ partir des mesures de distances entre les 
taches sur deux clichŽs de diffraction diffŽrents est tout ˆ fait raisonnable et les valeurs des 
param•tres a et c sont comparables aux valeurs des param•tres de maille de la phase #-Ni3Ti 
donnŽes dans la littŽrature [Villars-1997] : a = 5,1010 •, c = 8,3067 •. 

 

Pour complŽter lÕidentification de phase, la projection stŽrŽographique de la phase en lattes 
(Figure 3-16)  a ŽtŽ construite ˆ partir des trois clichŽs de diffraction. Le report des plans des 
trois clichŽs de diffraction sur une projection stŽrŽographique dans le plan de la lame mince, 
puis, dans chacun de ces plans, des directions des rangŽes, permet de vŽrifier que lÕindexation 
de ces rangŽes selon un rŽseau hexagonal est parfaitement cohŽrente : 

- la rangŽe de t‰ches la plus dense, indexŽe (0001) est orthogonale au plan contenant les 
rangŽes !" ! !  et ! !!" , 

a =
d

(101 0)

cos(
"
6

)
= 5,08

a = d
(112 0)

" 2 = 5,14
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- le clichŽ contenant les rangŽes !" ! !  et ! !!"  nÕa pu •tre rŽalisŽe en MET car le 
plan de cette section du rŽseau rŽciproque est trop inclinŽ par rapport au plan de la 
lame mince, mais un angle proche de 150¡ entre ces deux rangŽes peut •tre mesurŽ sur 
la projection, ce qui est bien la valeur attendue, 

- de m•me lÕintersection des plans des clichŽs n¡2 et n¡3 correspond ˆ la rangŽe ! !! !  
que lÕon identifie facilement sur chacun des deux clichŽs dont la distance entre taches 
est cohŽrente avec le calcul de d(-211-2) et la position sur la projection stŽrŽographique. 

 

 
Figure 3-16 : Projection stŽrŽographique de la phase en lattes ˆ partir des clichŽs de diffraction 1, 2 et 3. 

 

En conclusion le dŽpouillement des clichŽs de diffraction et la construction de la projection 
stŽrŽographique ont permis dÕidentifier la structure de la phase en lattes ˆ celle de # -Ni3Ti 
dont elle prŽsente le rŽseau hexagonal, les param•tres, et les extinctions en diffraction 
Žlectronique. 

 

 

3.3.2 Relation entre la phase # -Ni 3Ti et la matrice !  

La phase #-Ni3Ti prŽsente une cohŽrence tr•s particuli•re avec la matrice. En effet, d'une part, 
la structure hexagonale D024 d'une phase X3Z (par exemple Ni3Ti) peut •tre considŽrŽe 
comme une mise en ordre des atomes de deux ŽlŽments diffŽrents X et Z (Ni et Ti dans de la 
cas de la phase #-Ni3Ti) sur les sites d'une structure hexagonale compacte d'une solution 
solide de X et Z. D'autre part,  la structure hexagonale compacte est couramment dŽcrite 
comme l'empilement selon la direction c de plans atomiques denses selon la sŽquence 
ÉABABAÉ . Les m•mes plans denses peuvent •tre empilŽs suivant la sŽquence 
ÉABCABCÉ pour constituer une structure cubique ˆ faces centrŽes, la normale ˆ ces plans 
denses Žtant alors une des directions <111> dans le rep•re cubique. Le passage d'un 
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empilement cubique ˆ faces centrŽes ˆ un empilement hexagonal compact peut •tre obtenu 
par passage, tous les deux inter-plans, d'une dislocation partielle de vecteur de Burgers 1/6 
<112> dans le plan {111} de l'empilement. (C'est ainsi que se dŽveloppe la martensite 
& hexagonale compacte dans la matrice !  cubique ˆ faces centrŽes de certains aciers 
inoxydables au Mangan•se).  

En effet la sŽquence dÕempilement des plans compacts dans une direction <111> de la 
structure de la matrice !  est de type ABCABCA. Dans la structure D024 de la phase #, la 
sŽquence dÕempilement des plans compacts dans la direction [0001] est de type 
ABACABACA. 

LÕintroduction de deux fautes dÕempilement dans deux interplans successifs de la structure de 
la matrice !  modifie localement la sŽquence dÕempilement en ABACABCA (Figure 3-17). 
Sur cette sŽquence dÕempilement hexagonal peut se crŽer un germe de phase #, qui pourra 
ensuite se dŽvelopper lors dÕun traitement thermique. 

 
Figure 3-17 : mŽcanisme de germination de la phase # -Ni3Ti ˆ partir de la matrice ! . 

 

La phase de type #-Ni3Ti se dŽveloppe dans la matrice de lÕalliage ATI 718Plus en utilisant 
les sites atomiques d'une structure hexagonale compacte qui dŽriverait de la structure de cette 
matrice cubique ˆ faces centrŽes par simple modification du type d'empilement des plans 
atomiques. Il en rŽsulte que le param•tre c# = 8,307 • de cette phase hexagonale est 
approximativement Žgal ˆ environ quatre fois la distance interrŽticulaire d{111}  ! = 2,07 • et 
que a# = 5,101 • correspond ˆ environ ˆ ||<110>||! = a!" (2) = 5,09 •.  

 

Cette cohŽrence particuli•re de la phase de type #-Ni3Ti avec la matrice facilite probablement 
sa croissance, depuis le joint de grains au niveau duquel elle a germŽ, dans la matrice du grain 
avec lequel elle est cohŽrente. L'extension des lattes dans les grains a d'ailleurs dŽjˆ ŽtŽ 
frŽquemment observŽe (Figure 3-18). Dans lÕInconel 718, la phase " -Ni3Nb qui ne prŽsente 
pas de relations de cohŽrence aussi marquŽes avec la matrice, en particulier en termes de sites 
atomiques, limite gŽnŽralement sa croissance au voisinage du joint de grains. 
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Figure 3-18 : micrographie MET des lattes de phase # -Ni3Ti dans deux familles de plans {111}!  
diffŽrentes. 

 

 

3.3.3 Comparaison avec les donnŽes publiŽes dans la 
littŽrature  

Plusieurs articles portant sur la microstructure du superalliage ATI 718Plus prŽsentent des 
clichŽs de diffraction de la phase en lattes identiques ˆ ceux obtenus dans cette Žtude.  

 

Dans les articles de C. Sommitsch et al. [Sommitsch-2008], de C. Stotter et al. 
[Stotter-2008], de E.T. McDevitt et al. [McDevitt-2009], de R. Ding [Ding-2010], et de 
K. Lšhnert et al. [Lšhnert-2010] la phase en lattes est identifiŽe comme Žtant la phase 
orthorhombique " -Ni3Nb sur la base dÕun dŽpouillement du clichŽ de diffraction nÕutilisant 
pas toutes les taches. Dans lÕarticle de K.A. Unocic et al. [Unocic-2010], une partie des taches 
du clichŽ de diffraction est dŽpouillŽe et associŽe ˆ la phase " -Ni3Nb et les taches non 
compatibles avec la structure orthorhombique de cette phase sont attribuŽes arbitrairement et 
incorrectement ˆ la phase !ÕÕ-Ni3Nb. 

Cependant, dans une Žtude publiŽe en 2005, X. Xie et al. [Xie-2005a] avaient dŽpouillŽ des 
clichŽs de diffraction en MET sur des prŽcipitŽs de phase intergranulaire dŽmontrant la 
prŽsence dÕune phase intergranulaire diffŽrente de " -Ni3Nb et ayant la structure hexagonale de 
la phase #-Ni3Ti. Des analyses complŽmentaires en EDS ont permis de dŽterminer la 
composition chimique de cette phase et donc dÕidentifier cette phase comme Žtant la phase, 
#-Ni3Al 0,5Nb0,5 ayant une structure hexagonale. Cependant dans cette Žtude la phase 
#-Ni3Al 0,5Nb0,5 est prŽsentŽe comme Žtant marginale, la phase " -Ni3Nb restant la phase 
intergranulaire principale. De plus X. Xie et al. ne notent pas dÕeffet nŽfaste de la 
prŽcipitation de phase #-Ni3Al 0,5Nb0,5 sur les propriŽtŽs mŽcaniques du matŽriau en traction et 
en fluage. 

En 2012 E.J. Pickering et al. [Pickering-2012] se sont Žgalement intŽressŽs ˆ la nature 
cristallographique des prŽcipitŽs de phase intergranulaire en lattes. Ë partir des clichŽs de 
diffraction Žlectronique rŽalisŽs en MET, la structure cristallographique des prŽcipitŽs de 
phase en lattes a ŽtŽ identifiŽe ˆ la structure hexagonale D024 de type #-Ni3Ti. La composition 
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chimique de cette phase a ŽtŽ identifiŽe par les auteurs comme Žtant Ni6AlNb avec un 
ordonnancement des atomes dÕAl et de Nb sur les sites des atomes de Ti de la structure 
#-Ni3Ti. LÕexistence de la phase " -Ni3Nb dans lÕalliage ATI 718Plus est relevŽe mais de 
fa•on tr•s minoritaire, avec une fraction volumique estimŽe ˆ moins de 1% de la prŽcipitation 
intergranulaire totale (#-Ni6AlNb + " -Ni3Nb). 

Cette Žtude vient confirmer nos rŽsultats, mais lÕanalyse des clichŽs de diffraction 
Žlectronique dans lÕarticle est incompl•te, en particulier aucune reconstruction de la projection 
stŽrŽographique nÕa ŽtŽ rŽalisŽe ˆ partir des clichŽs de diffraction Žlectronique. 

 

 

3.4 Identification chimiqu e des phases de lÕalliage  
Les analyses chimiques des phases prŽsentes dans lÕalliage ATI 718Plus ont ŽtŽ rŽalisŽes en 
EDS en MET. Cette technique est semi-quantitative et les rŽsultats obtenus souffrent dÕune 
certaine incertitude. 

La microstructure caractŽrisŽe a subi un forgeage ˆ 1040¡C puis une gamme de traitements 
thermiques comprenant un prŽtraitement ˆ 843¡C pendant 8 heures, puis un traitement de 
remise en solution ˆ 982¡C pendant 1 heure, et enfin un traitement de revenu avec un premier 
palier ˆ 788¡C pendant 8 heures et un second palier ˆ 704¡C pendant 8 heures Žgalement. 
Cette microstructure a ŽtŽ choisie pour effectuer les analyses de composition chimique car 
elle prŽsente des prŽcipitŽs relativement gros ce qui facilite les analyses. Les rŽsultats de ces 
analyses sont prŽsentŽs dans le Tableau 3-4. 

!
"#! $%! &' ! () ! (* ! +,! &%! -! .)!

"$/!0123#45! 671! 879! 67:! 279! ;871! 187:! <171! 876! 170!
.=>*%?,! 17;! @!87<! 171! 1870! ;A7A! 1676! : A78! 876! 870!

!B! 1: 7<! 172! 1871! ;72! 17A! 176! A079! 8! 8!
#! 07:! 672! 1;76! A71! ; 71! 17A! AA7<! 8! 87;!

Tableau 3-4 : compositions chimiques (en at.%) des phases prŽsentes dans le superalliage ATI 718Plus 
mesurŽes par EDS en MET.  

Ces analyses chimiques mettent en Žvidence que le Niobium participe fortement ˆ la 
prŽcipitation des diffŽrentes phases prŽsentes dans lÕalliage et quÕil reste peu en solution 
solide dans la matrice 

Dans la phase !Õ la concentration en Niobium est ainsi quasiment Žquivalente ˆ la 
concentration en Aluminium, tandis que la concentration en Titane est plus faible. De plus 
dans cette phase !Õ une partie du Nickel est substituŽ par le Fer, le Cobalt et le Chrome. 

La phase # est composŽe dÕune grande quantitŽ de Niobium  (quantitŽ qui est assez variable 
dÕun prŽcipitŽ ˆ lÕautre), et dÕune quantitŽ importante de Titane et dÕAluminium. Les analyses 
chimiques ont Žgalement mis en Žvidence une concentration importante de Cobalt qui se 
substitue au Nickel dans cette phase. Cet ŽlŽment ˆ la propriŽtŽ dÕabaisser lÕŽnergie de faute 
dÕempilement, et ainsi de promulguer lÕempilement de type A-B-A-B qui est la sŽquence 
dÕempilement dÕune structure hexagonale compacte. 

Une part importante du Niobium et du Titane est Žgalement consommŽe par la prŽcipitation 
des carbures de type MC et des carbonitrures (voir 3.1.1). 



Chapitre 3 : ƒtude de la prŽcipitation dans lÕalliage ATI 718Plus 

 

61 

 

Le Chrome, le Fer, le Tungst•ne et le Molybd•ne sont quant-ˆ-eux principalement prŽsents 
dans la matrice et participent au durcissement de solution solide de celle-ci. 

 

 

3.5 Diagramme TTT  

3.5.1 DŽtermination expŽrimentale du diagramme TTT 
de la phase #  

La phase intergranulaire Žtant maintenant correctement identifiŽe, il est indispensable de 
dŽterminer le domaine temps-tempŽrature dans lequel celle-ci prŽcipite. 

Cette Žtude a ŽtŽ menŽe sur des petits Žchantillons cylindriques dÕenviron 1 cm3 sur lesquels 
ont ŽtŽ rŽalisŽs des traitements thermiques isothermes ˆ des tempŽratures comprises entre 
750¡C et 1015¡C pour des durŽes sÕŽchelonnant de 5 minutes ˆ plusieurs heures. 

Les Žchantillons ont ŽtŽ prŽlevŽs dans le matŽriau dans deux Žtats mŽtallurgiques diffŽrents. 
Le premier Žtat de dŽpart est un matŽriau forgŽ ˆ 1040¡C puis trempŽ air. Une tempŽrature de 
forgeage de 1040¡C a ŽtŽ choisie car cette tempŽrature Žtant supŽrieure ˆ la tempŽrature de 
solvus de la phase #, la microstructure post-forgeage ne prŽsente aucune prŽcipitation de 
phase #. Le second Žtat de dŽpart est la billette ˆ laquelle est appliquŽ un traitement de remise 
en solution dÕune heure ˆ 1000¡C suivi dÕune trempe ˆ lÕhuile. Ce traitement ˆ pour but de 
remettre en solution les prŽcipitŽs de phase # et !Õ prŽsents dans le matŽriau ˆ lÕŽtat de billette 
et dÕobtenir une microstructure propre de toute prŽcipitation.  

La microstructure de chaque Žchantillon traitŽ a ŽtŽ observŽe en MEB de fa•on ˆ caractŽriser 
la prŽcipitation de phase intergranulaire. Ë la suite de ces observations, les microstructures 
ont ŽtŽ classŽes en trois catŽgories en fonction de la quantitŽ de phase intergranulaire 
observŽe : celles o• les prŽcipitŽs sont frŽquents, celles o• ils sont rares et enfin celles o• il 
nÕy pas de phase intergranulaire. Gr‰ce ˆ ces donnŽes les domaines de prŽcipitation de la 
phase intergranulaire pour les deux Žtats de dŽpart ont pu •tre identifiŽs (Figure 3-19 et Figure 
3-20). 

Ë partir des points obtenus expŽrimentalement, une courbe en C a ŽtŽ tracŽe pour mieux 
visualiser les limites des domaines de prŽcipitation de la phase intergranulaire #. Cette courbe 
a ŽtŽ tracŽe gr‰ce ˆ lÕexpression [5] [Coste-2003], dont les valeurs des param•tres a et b ont 
ŽtŽ ajustŽes (Tableau 3-5)  pour correspondre aux points expŽrimentaux. 

  [5] 

avec le temps '  exprimŽ en heure, et la tempŽrature T exprimŽe en degrŽ Celsius. Les 
coefficients a et b sont des param•tres ajustables. 

 

! ! 1 = a.(Tsolvus" ! T).exp(!
(Tsolvus" ! T)b

T 273
)
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MatŽriau de dŽpart T¡ solvus#  (¡C) a (h-1) b 

ForgŽ 981 2,2 1,51 

Billette + remise en 
solution 

981 0,1 1,43 

Tableau 3-5 : valeurs des param•tres a et b de lÕŽquation [5].  

Dans lÕŽquation [5], le premier terme est relatif au phŽnom•ne de germination alors que le 
second terme peut •tre reliŽ ˆ la cinŽtique de croissance de la phase # [Coste-2003]. 

 

Le domaine de prŽcipitation de la phase # dans le matŽriau ˆ lÕŽtat forgŽ est dŽcalŽ vers des 
temps plus courts par rapport au domaine de prŽcipitation de cette m•me phase dans le 
matŽriau ˆ lÕŽtat billette ayant subi une remise en solution. Cette diffŽrence sugg•re que la 
phase # prŽcipite plus rapidement dans le matŽriau forgŽ que dans le matŽriau apr•s une 
remise en solution totale. 

Ce phŽnom•ne a Žgalement ŽtŽ dŽcrit par E. McDevitt [McDevitt-2010] qui observe que plus 
le taux de dŽformation lors du forgeage est important, plus la prŽcipitation de phase 
intergranulaire est importante apr•s application ˆ la pi•ce forgŽe dÕun traitement thermique 
dÕune heure ˆ 954¡C. 

Dans notre cas, le matŽriau ˆ lÕŽtat forgŽ a subi un taux de dŽformation de 75% ˆ 1040¡C, 
tandis quÕon peut considŽrer que le taux de dŽformation est nul pour le matŽriau ˆ lÕŽtat de 
billette ayant subi une remise en solution ˆ 1000¡C pendant une heure. 

Le taux de dŽformation ŽlevŽ engendrŽ par le forgeage peut effectivement •tre la cause dÕune 
prŽcipitation de phase # plus rapide dans ce matŽriau que dans le matŽriau non dŽformŽ. 

En effet le forgeage ˆ haute tempŽrature introduit des dŽfauts (dislocations, fautes 
dÕempilement) dans la structure de la matrice. Ces dŽfauts dÕempilement vont localement 
modifier la structure de la matrice et aider ˆ la crŽation dÕun germe de phase # (voir 3.3.2), en 
particulier aux joints de grains o• la diffusion est plus facile, ce germe se dŽveloppant ensuite 
lors des traitements thermiques isothermes. 

 

Toutefois sur les deux diagrammes TTT, le nez de prŽcipitation de la phase # est compris 
entre 900¡C et 940¡C et la tempŽrature de solvus de la phase #  se situe ˆ environ 980¡C. 
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Figure 3-19 : diagramme TTT de la phase #  dans lÕalliage ATI 718Plus ˆ lÕŽtat forgŽ. 

 

 

 
Figure 3-20 : diagramme TTT de la phase #  dans lÕalliage ATI 718Plus totalement remis en solution. 
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3.5.2 Comparaison avec les donnŽes publiŽes dans la 
littŽrature  

Plusieurs publications sÕintŽressant ˆ la cinŽtique de prŽcipitation de la phase !Õ et de la phase 
intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus proposent des diagrammes TTT pour chacune de 
ces deux phases. 

 

Les premiers diagrammes dŽcrivant la prŽcipitation de la phase !Õ et de la phase 
intergranulaire dans le superalliage ATI 718Plus ont ŽtŽ rŽalisŽs en 2005 par X. Xie et al. en 
collaboration avec ATI Allvac [Xie-2005b] et par W.D. Cao de la sociŽtŽ ATI Allvac 
[Cao-2005a].  

Le premier diagramme TTT (Figure 3-21), obtenu par X. Xie et al., a ŽtŽ rŽalisŽ en couplant 
des rŽsultats expŽrimantaux (essais de duretŽ et observations MEB) et des simulations 
numŽriques effectuŽes sur le logiciel Thermo-Calc. Ce diagramme reprŽsente les domaines de 
prŽcipitation des phases !Õ et " . Les tempŽratures de solvus de ces deux phases ont ŽtŽ 
dŽterminŽes par simulations numŽriques. La tempŽrature de solvus de la phase !Õ a ainsi ŽtŽ 
estimŽe ˆ 989¡C et celle de la phase intergranulaire "  ˆ 1060¡C. Ce diagramme TTT fait 
Žgalement appara”tre une troisi•me phase appelŽe Ni3Al 0,5Nb0,5 qui prŽcipite sous forme de 
lattes et qui a la structure hexagonale de la phase #-Ni3Ti. Cette phase peut-•tre assimilŽe ˆ la 
phase que nous avons observŽe et identifiŽe dans tous nos Žchantillons. 

 
Figure 3-21 : Diagramme TTT reprŽsentant les domaines de prŽcipitation de la phase ! Õ et des phases 
intergranulaires "  et Ni3Al 0,5Nb0,5 selon [Xie-2005b]. 

Le second diagramme (Figure 3-22) a ŽtŽ Žtabli par W.D. Cao ˆ partir du matŽriau laminŽ ˆ 
1010¡C, et prŽsente uniquement le domaine de prŽcipitation de la phase intergranulaire " . En 
effet sur ce diagramme la phase Ni3Al 0,5Nb0,5 ayant une structure hexagonale nÕappara”t pas. 
La tempŽrature de solvus de la phase " , identifiŽe expŽrimentalement, est comprise entre 
1002¡C et 1018¡C, ce qui est bien infŽrieur ˆ la tempŽrature dŽterminŽe par simulations 
numŽriques dans les travaux de X. Xie et al.. De plus ce diagramme TTT prŽsente la 
particularitŽ de dŽcrire le domaine de prŽcipitation de la phase intergranulaire en plusieurs 
sous-domaines dŽcrivant la localisation de la prŽcipitation dans la microstructure : aux joints 
de grains, sur les parois de macle, ou en intragranulaire. 
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De plus W.D. Cao remarque que la prŽcipitation de la phase intergranulaire est plus rapide 
dans le matŽriau ayant subi un forgeage ˆ haute tempŽrature que dans le matŽriau apr•s une 
remise en solution ˆ 1038¡C. Notre Žtude a Žgalement mis en Žvidence ce phŽnom•ne, dont 
lÕexplication a ŽtŽ prŽsentŽe au paragraphe 3.5.1. 

 
Figure 3-22 : Diagramme TTT reprŽsentant le domaine de prŽcipitation de la phase intergranulaire "  
[Cao-2005a]. 

En 2008 C. Stotter et al. [Stotter-2008] publient un diagramme TTT (Figure 3-23) de la phase 
intergranulaire "  en utilisant comme matŽriau de dŽpart des Žchantillons de billette. Gr‰ce ˆ 
des analyses en DRX et DSC C. Stotter et al. montrent que la tempŽrature de solvus de la 
phase intergranulaire se situe ˆ environ 980¡C, ce qui est une tempŽrature significativement 
plus basse que celle annoncŽe par X. Xie et al. et W.D. Cao (respectivement 1060¡C et 
1002-1018¡C), mais qui correspond ˆ la tempŽrature de solvus que nous avons identifiŽe. De 
plus le domaine de prŽcipitation de la phase "  identifiŽ par C. Stotter et al. correspond assez 
bien au domaine de prŽcipitation de la phase # que nous avons identifiŽ dans le matŽriau ˆ 
lÕŽtat billette ayant subi une remise en solution. 

 
Figure 3-23 : Diagramme TTT reprŽsentant de domaine de prŽcipitation de la phase "  [Stotter-2008]. 
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En 2010 G.A. Zickler et al. [Zickler-2010] ont dŽveloppŽ un mod•le numŽrique simulant la 
prŽcipitation de la phase !Õ et de la phase intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus. Ë partir 
de ce mod•le, G.A. Zickler et al. ont tracŽ le diagramme TTT reprŽsentant les domaines de 
prŽcipitation de la phase !Õ et de la phase intergranulaire (Figure 3-24). Sur ce diagramme le 
domaine de prŽcipitation de la phase intergranulaire prŽsente un Žtrange double nez, que les 
auteurs expliquent par la coprŽcipitation de la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et " -Ni3Nb, toutes les 
deux consommatrices de Niobium. La tempŽrature de solvus de la phase !Õ est situŽe ˆ 
environ 920¡C, ce qui est bien infŽrieur ˆ la tempŽrature de solvus que nous avons identifiŽe 
entre 980¡C et 990¡C. 

 

 
Figure 3-24 : Diagramme TTT des domaines de prŽcipitation des phases ! Õ et "  selon [Zickler -2010]. 

 

En 2012 D. Srinivasan et al. [Srinivasan-2012] ont publiŽ un nouveau diagramme TTT 
(Figure 3-25) dŽcrivant le domaine de prŽcipitation de la phase !Õ.  

Dans cette Žtude le domaine de prŽcipitation de la phase !Õ a ŽtŽ dŽterminŽ expŽrimentalement 
gr‰ce ˆ des observations rŽalisŽes en MET. Ces observations ont ŽtŽ effectuŽes sur des 
Žchantillons prŽlevŽs dans une billette traitŽe avec la gamme de traitements thermiques 
suivante : 982¡C x 2h, trempe ˆ lÕhuile + 788¡C x 8h +704¡C x 8h. Les Žchantillons ont 
ensuite ŽtŽ traitŽs de fa•on isotherme ˆ diffŽrentes tempŽratures (721¡C, 788¡C, 843¡C et 
899¡C) et pour diffŽrents temps de maintien. Les auteurs partent donc dÕun matŽriau dans 
lequel la phase intergranulaire est prŽsente, et Žvaluent les tempŽratures de solvus des phase !Õ 
et "  ˆ la dissolution. 

Dans leurs travaux, D. Srinivasan et al. ont dŽterminŽ la tempŽrature de solvus de la phase !Õ 
comme Žtant comprise entre 899¡C et 954¡C. Pour identifier cette gamme de tempŽrature, 
D. Srinivasan et al. ont analysŽ la prŽcipitation de la phase !Õ en champ sombre en MET sur 
deux Žchantillons traitŽs de fa•on isotherme, lÕun ˆ 899¡C et le second ˆ 954¡C. Dans le 
premier Žchantillon traitŽ ˆ 899¡C les prŽcipitŽs de phase !Õ sont visibles en champ sombre 
car ils sont suffisamment gros (environ 23 nm). Dans lÕŽchantillon traitŽ ˆ 954¡C ces 
prŽcipitŽs ne sont pas visibles en champ sombre, mais cela ne prouve pas quÕil nÕy en ait pas. 
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En effet ces prŽcipitŽs sont probablement trop fins pour •tre visibles en champ sombre, mais 
un clichŽ de diffraction permettrait peut-•tre de dŽceler leur prŽsence. 

Cette publication annonce Žgalement que la tempŽrature de solvus de la phase intergranulaire 
est comprise entre 1010¡C et 1015¡C, ce qui est proche des rŽsultats obtenus par W.D. Cao, 
mais plus ŽlevŽ que nos rŽsultats et ceux de C. Stotter et al.. Cela peut sÕexpliquer par le 
protocole expŽrimental utilisŽ par D. Srinivasan et al. qui dŽtermine cette tempŽrature ˆ la 
dissolution apr•s un maintien ˆ haute tempŽrature de seulement 0,1h. Ce temps de maintien 
est probablement trop court, et dŽcale donc vers des tempŽratures plus ŽlevŽes la tempŽrature 
ˆ laquelle la phase intergranulaire dispara”t. 

 

 
Figure 3-25 : Diagramme de TTT de la phase ! Õ [Srinivasan-2012]. 
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3.6 Conclusions  
 

LÕŽtude de la microstructure de lÕalliage ATI 718Plus a mis en Žvidence la diffŽrence de 
morphologie qui existe entre la phase " -Ni3Nb qui dans lÕInconel 718 est globulaire et qui 
dans lÕalliage ATI 718Plus prŽcipite sous forme de longues lattes. 

LÕanalyse de la structure cristallographique de cette phase par diffraction Žlectronique en 
MET a finalement montrŽ que cette diffŽrence est due au fait que la phase intergranulaire 
dans lÕalliage ATI 718Plus nÕest pas la phase " -Ni3Nb avec une structure orthorhombique. En 
effet les prŽcipitŽs de phase intergranulaire dans lÕalliage ATI 718Plus ont une structure 
hexagonale analogue ˆ celle de la phase #-Ni3Ti avec des param•tres proches. 

 

Les observations en MEB et en MET des nombreux Žchantillons traitŽs de fa•on isotherme 
pour diffŽrentes tempŽratures et diffŽrents temps de maintien, ont permis de dŽterminer les 
tempŽratures de solvus des phases !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et de type #-Ni3Ti ainsi que le domaine 
de prŽcipitation en temps et tempŽrature de la phase intergranulaire dans le matŽriau ˆ lÕŽtat 
forgŽ et dans le matŽriau apr•s une remise en solution totale de sa prŽcipitation. 

La tempŽrature de solvus de la phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) a ainsi ŽtŽ situŽe entre 980¡C et 990¡C 
pour une microstructure avec peu de phase intergranulaire, tandis que la tempŽrature de 
solvus de la phase intergranulaire en lattes de type #-Ni3Ti a ŽtŽ identifiŽe ˆ environ 980¡C. 
Toutefois il est important de prŽciser que la tempŽrature de solvus de la phase !Õ est 
susceptible de lŽg•rement varier car la prŽcipitation de la phase intergranulaire interagit avec 
la prŽcipitation de la phase !Õ en modifiant sa fraction volumique et sa composition chimique. 

 

La dŽtermination des domaines de prŽcipitation de la phase intergranulaire de type #-Ni3Ti 
dans lÕalliage dans deux Žtats diffŽrents a montrŽ que cette phase intergranulaire prŽcipite plus 
rapidement dans le matŽriau ˆ lÕŽtat forgŽ que dans le matŽriau apr•s une remise en solution 
totale de sa prŽcipitation. 

Cette diffŽrence de vitesse de prŽcipitation sÕexplique par le fait que le forgeage entra”ne la 
crŽation de germes de phase de type #-Ni3Ti, qui se dŽveloppent ensuite lors dÕun maintien ˆ 
haute tempŽrature. 

 

Enfin dans aucun des Žchantillons, la prŽsence de prŽcipitŽs de phase !ÕÕ-Ni3Nb nÕa ŽtŽ 
observŽe. 
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Chapitre 4 -  Plan  dÕexpŽriences et 
gammes de forgeage  

 

Ce chapitre regroupe divers points nŽcessaires ˆ la comprŽhension de la seconde partie de 
lÕŽtude. Un premier point dŽcrit le protocole qui a ŽtŽ employŽ, pour, dans un premier temps, 
tester les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage pour diffŽrentes conditions de traitements 
thermomŽcaniques dites de rŽfŽrences, et, dans un second temps, permettre lÕoptimisation de 
plusieurs gammes et lÕŽvaluation de leur impact sur les propriŽtŽs mŽcaniques. Dans un 
second point, la description des gammes de forgeage utilisŽe dans lÕŽtude et des 
microstructures ˆ lÕŽtat brut de forge rŽsultant de ces gammes de forgeage, est faite. Enfin les 
conditions dans lesquelles ont ŽtŽ rŽalisŽs les essais de traction et de fluage sont prŽsentŽes.  
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4.1 Description du protocole opŽratoire  
La premi•re partie des travaux rŽalisŽs dans le cadre de cette Žtude a ŽtŽ consacrŽe ˆ la 
comprŽhension de la microstructure du superalliage ATI 718Plus. Dans cette partie la nature 
cristallographique de la phase intergranulaire, ses relations dÕinterface avec la matrice ! , et sa 
tempŽrature de solvus ont ŽtŽ prŽcisŽes. La tempŽrature de solvus de la phase 
!Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) a Žgalement ŽtŽ dŽterminŽe.  

Dans cette seconde partie des travaux, nous allons Žtudier les propriŽtŽs mŽcaniques de 
lÕalliage en traction et en fluage pour diffŽrentes conditions de traitements thermiques. 

Pour cette Žtude, neuf galets ont ŽtŽ forgŽs selon neuf gammes de forgeage dŽfinies en faisant 
varier trois param•tres : la tempŽrature de forgeage, le nombre de chaudes et la vitesse de 
trempe en fin de forgeage. Trois tempŽratures de forgeage diffŽrentes ont ŽtŽ choisies en se 
basant sur une Žtude de la croissance de la taille de grain en fonction du temps de maintien 
statique ˆ haute tempŽrature, et sur une Žtude de forgeabilitŽ rŽalisŽe sur des petits galets. Les 
gammes de forgeage choisies et les microstructures qui rŽsultent de ces gammes sont dŽcrites 
dans la suite de ce chapitre. 

Chacun des neuf galets, a ŽtŽ coupŽ en deux demi-galets. Les premi•res moitiŽs de chaque 
galet ont ŽtŽ traitŽes avec les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par ATI Allvac 
selon la gamme de forgeage utilisŽe. Les microstructures obtenues pour chacune des neuf 
gammes de traitements thermomŽcaniques "ATI Allvac" (gamme de forgeage + gamme de 
traitements thermiques ATI Allvac) ont alors ŽtŽ observŽes en MEB, et les propriŽtŽs 
mŽcaniques de ces microstructures ont ŽtŽ ŽvaluŽes en traction et fluage (Chapitre 5). 

Les rŽsultats de ces observations microstructurales et de ces essais mŽcaniques ont alors ŽtŽ 
analysŽs de fa•on ˆ identifier les param•tres des gammes de forgeage et des gammes de 
traitements thermiques qui permettent dÕobtenir les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques. Ainsi 
trois gammes de forgeage ont ŽtŽ sŽlectionnŽes parmi les neuf testŽes, et deux nouvelles 
gammes de traitements thermiques ont ŽtŽ mises au point. Ces gammes de traitements 
thermiques "optimisŽes" ont ŽtŽ appliquŽes sur la seconde moitiŽ des trois galets forgŽs selon 
les trois gammes de forgeage sŽlectionnŽes. Les microstructures issues de ces gammes de 
traitements thermomŽcaniques "optimisŽes" ont ŽtŽ observŽes en MEB, et les propriŽtŽs 
mŽcaniques ont ŽtŽ ŽvaluŽes en traction et en fluage dans les m•mes conditions que les tests 
rŽalisŽs sur les gammes de traitements thermomŽcaniques "ATI Allvac" (Chapitre 6). 

 

Pour chaque microstructure, les essais de traction ont ŽtŽ conduits ˆ tempŽrature ambiante, ˆ 
550¡C et ˆ 700¡C, et les essais de fluage ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ 700¡C avec une contrainte de 
500MPa. Chaque essai a ŽtŽ doublŽ pour vŽrifier sa reproductibilitŽ, ce qui reprŽsente six 
essais de traction et deux essais de fluage par microstructure. Ces essais ont ŽtŽ rŽalisŽs sur 
des Žprouvettes usinŽes dans des Žbauches cylindriques prŽlevŽes dans les demi-galets.  

DÕun point de vue pratique, les traitements thermiques nÕont pas ŽtŽ rŽalisŽs sur les 
demi-galets mais sur les Žbauches cylindriques. Ce choix a ŽtŽ fait car il est prŽfŽrable de 
rŽaliser les traitements thermiques sur des petites pi•ces, telles que les Žbauches, plut™t que 
sur des pi•ces massives, comme les demi-galets, afin de limiter le gradient thermique au sein 
des pi•ces traitŽes et donc les risques de gradient de microstructure. Cette pratique dŽvie dÕun 
cas industriel o• les traitements thermiques sont rŽalisŽs sur des pi•ces massives, mais 
lÕobjectif est ici de caractŽriser les propriŽtŽs du superalliage ATI 718Plus, et non celles dÕune 
pi•ce industrielle massive. 
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Codification : Par la suite les microstructures issues des diffŽrentes gammes de traitements 
thermomŽcaniques seront dŽsignŽes selon la nomenclature dŽcrite dans le Tableau 4-1. 

  

 DŽsignation de la microstructure 

Gamme de forgeage Brute de forgeage 

+ Gamme de 
traitements 

thermiques ATI 
Allvac 

+ Gamme de 
traitements 
thermiques 
optimisŽe 

A A AATI AOPTI 

B B BATI - 

C C CATI - 

D D DATI DOPTI 

E E EATI - 

F F FATI FOPTI 

G G GATI - 

H H HATI - 

I I IATI - 

Tableau 4-1 : Nomenclature des codes utilisŽs pour dŽsigner chaque microstructure. 

 

 

4.2 Gammes de forgeage  
Pour les besoins de lÕŽtude, plusieurs gammes de forgeage ont ŽtŽ dŽfinies en faisant varier 
trois param•tres : la tempŽrature de forgeage, le nombre de chaudes, et la vitesse de trempe en 
fin de forgeage. 

Les tempŽratures de forgeage ont ŽtŽ dŽfinies ˆ partir dÕune Žtude de la croissance de la taille 
de grain en fonction du temps de maintien (1 heure ou 4 heures) ˆ haute tempŽrature (entre 
900¡C et 1130¡C), et dÕune Žtude de forgeabilitŽ, rŽalisŽe sur des petits galets qui sÕest avŽrŽe 
peu fiable.  

Une premi•re tempŽrature de forgeage de 985¡C a ŽtŽ fixŽe, car cette tempŽrature est 
couramment utilisŽe pour les gammes de forgeage de lÕInconel 718. Deux tempŽratures de 
forgeage supplŽmentaires, encadrant la tempŽrature de 985¡C ont ŽtŽ sŽlectionnŽes : une 
premi•re tempŽrature de forgeage de 940¡C pour Žtudier les effets dÕun forgeage ˆ "basse 
tempŽrature", et une deuxi•me tempŽrature de forgeage ˆ 1040¡C, supŽrieure ˆ la tempŽrature 
de solvus de la phase !Õ et de la phase intergranulaire supposŽe •tre " . En effet ces choix ont 
ŽtŽ faits avant que soient connus les rŽsultats de lÕŽtude microstructurale qui a permis de 
prŽciser la nature de la phase intergranulaire, sa tempŽrature de solvus et son diagramme TTT. 

Des forgeages en une chaude et des forgeages en deux chaudes ont ŽtŽ rŽalisŽs, et deux 
vitesses de trempe ont ŽtŽ utilisŽes : trempe ˆ lÕair ou trempe ˆ lÕeau. 
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Finalement pour nous permettre de tester tous ces param•tres, neuf gammes de forgeage ont 
ŽtŽ dŽfinies (Tableau 4-2). 

 

Galet 
Nombre de 

chaudes 
T1 (¡C) T2 (¡C) Trempe Taux de dŽformation 

A 1 985 - Air  1,4 

B 2 985 985 Air  0,6+0,8 

C 1 940 - Air  1,4 

D 1 1040 - Air  1,4 

E 2 1040 985 Air  0,6+0,8 

F 1 985 - Eau 1,4 

G 2 985 985 Eau 0,6+0,8 

H 1 985 - Air  1,4 

I 2 985 985 air 0,6+0,8 

Tableau 4-2 : param•tres des neuf gammes de forgeage. 

Pour chaque gamme de forgeage dŽfinie, un galet a ŽtŽ forgŽ, cÕest pourquoi la lettre 
dŽsignant une gamme de forgeage dŽsigne Žgalement le galet lui correspondant. 

 

 

4.3 ƒlaboration des galets et des Žprouvettes  

4.3.1 Forgeage des galets  

Les galets ont ŽtŽ obtenus ˆ partir de lopins cylindriques de 70 mm de diam•tre et de 160 mm 
de hauteur prŽlevŽs dans une billette ŽlaborŽe par triple fusion VIM+ESR+VAR.  

Ces lopins ont ensuite ŽtŽ forgŽs sur une presse de lÕusine Aubert & Duval des Ancizes, 
permettant dÕappliquer une vitesse de dŽformation de 5.10-2 s#1 avec des outils chauffŽs ˆ 
870¡C. 

Le taux de dŽformation appliquŽ aux lopins a ŽtŽ fixŽ ˆ 1,4 de mani•re ˆ obtenir des galets de 
140 mm de diam•tre et de 40 mm dÕŽpaisseur. 

Avant dÕ•tre forgŽs les lopins sont portŽs ˆ la tempŽrature de forgeage dŽfinie par la gamme 
de forgeage, et maintenus ˆ cette tempŽrature pendant 40 minutes. Lorsque le forgeage 
comprend deux chaudes, une mise ˆ terre est effectuŽe entre les deux chaudes. 

 

4.3.2 DŽcoupe des galets  

Le plan de dŽcoupe des galets a ŽtŽ Žtabli de mani•re ˆ permettre le prŽl•vement dÕun nombre 
suffisant dÕŽbauches pour rŽaliser les essais mŽcaniques de traction et de fluage, ainsi quÕune 
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tranche dans le diam•tre de chaque galet pour permettre la mesure de la taille de grain ˆ lÕŽtat 
brut de forge en diffŽrents points clŽs des galets (zone morte, cÏur, mi-rayon et pŽriphŽrie).  

Les Žbauches, des Žprouvettes de traction ou de fluage, ont ŽtŽ prŽlevŽes tangentiellement 
dans les galets, de mani•re ˆ ce que la partie utile des Žprouvettes se situe dans une zone o• le 
taux de dŽformation et la tempŽrature subis par le galet lors du forgeage soient les plus 
homog•nes possible (Figure 4-1). Cette zone a ŽtŽ dŽfinie gr‰ce aux simulations rŽalisŽes par 
Aubert & Duval sur le logiciel Forge2. 

  
Figure 4-1 : cartographies de la dŽformation et de la tempŽrature subies par un galet forgŽ avec la gamme 
de forgeage A (simulation rŽalisŽe par Aubert & Duval avec le logiciel Forge 2). 

Dans chaque demi-galet, dix Žbauches cylindriques de 10 mm de diam•tre et de 64 mm de 
longueur ont ŽtŽ prŽlevŽes.  

Chaque Žbauche cylindrique a ŽtŽ identifiŽe par une rŽfŽrence du type "AR01". Cette 
numŽrotation est construite avec deux lettres et un numŽro ˆ deux chiffres : 

- la premi•re lettre correspond ˆ la lettre identifiant le galet (A, B, C, D, E, F, G, H, I) ; 
- la seconde lettre dŽcrit le type de gamme de traitements thermiques appliquŽe sur 

lÕŽbauche et est soit un R (RŽfŽrence) pour les gammes de traitements thermiques 
prŽconisŽes par ATI Allvac, soit un M (ModifiŽe) pour les gammes de traitements 
thermiques optimisŽes ; 

- enfin le numŽro ˆ deux chiffres identifie la position de lÕŽbauche dans le demi-galet 
comme indiquŽ sur le plan (Figure 4-2). 

 

Chaque essai mŽcanique en traction ou en fluage a ŽtŽ doublŽ, et pour la reproductibilitŽ des 
rŽsultats chaque paire dÕŽprouvettes a ŽtŽ prŽlevŽe dans une position Žquivalente. Ainsi pour 
les essais de traction, les Žprouvettes des essais rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante ont ŽtŽ 
prŽlevŽes dans les positions 01 et 06, les Žprouvettes des essais ˆ 550¡C dans les positions 02 
et 07, et les Žprouvettes des essais ˆ 700¡C dans les positions 03 et 08. Les Žprouvettes de 
fluage ont ŽtŽ usinŽes ˆ partir des Žbauches provenant des positions 05 et 10. Les Žbauches 
des positions 04 et 09 ont ŽtŽ prŽlevŽes en supplŽment pour pallier un Žventuel dŽfaut sur une 
des Žprouvettes de traction ou de fluage, ou pour rŽaliser des tests complŽmentaires. 
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Figure 4-2 : plan de prŽl•vement des Žbauches dÕŽprouvettes dans les demi-galets. 

 

 

4.4 Micros tructures des galets ˆ lÕŽtat brut de forge  
Les microstructures des galets ˆ lÕŽtat brut de forge ont ŽtŽ caractŽrisŽes de fa•on ˆ conna”tre 
lÕŽtat initial du matŽriau avant lÕapplication des diffŽrentes gammes de traitements 
thermiques. 

Pour chaque gamme de forgeage, cÕest-ˆ-dire pour chaque microstructure, la taille de grain a 
ŽtŽ mesurŽe et la microstructure observŽe en MEB pour analyser la distribution de la 
prŽcipitation de phase intergranulaire #. 

 

4.4.1 Taille de grain  

La taille de grain de chaque galet a ŽtŽ mesurŽe en microscopie optique par comparaison avec 
les planches types de la norme ASTM E112 [ASTM E112]. Sur chaque galet, la taille de 
grain a ŽtŽ ŽvaluŽe en quatre points : dans la zone morte, ˆ cÏur, ˆ mi-rayon et en pŽriphŽrie 
du galet (Tableau 4-3).  
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Galet 
Taille de grain 

Zone morte CÏur  Mi -rayon PŽriphŽrie 

A 70% 8,5E + 11E 11E 11E 11,5E 

B 60% 12E + 8N 11E 11,5E 70% 13E + 10,5E 

C 8E 80% 12,5E + 8N 80% 13E + 9N 95% 9N + 14E 

D 85% 4N + 9E 9E 9,5E 80% 10,5E + 6N 

E 60% 4N + 9E 80% 12E + 9N 90% 11E + 6N 80% 9E + 7N 

F 60% 8N + 11E 10,5E 11E 80% 12E + 10N 

G 85% 7N + 11E 11E 70% 12E + 9N 80% 8N + 12E 

H 80% 7N + 11,5E 10,5E 11E 60% 9N + 11,5E 

I 85% 8N + 11E 11E 80% 11E + 8N 7,5E 

Tableau 4-3 : tailles de grain mesurŽes pour chaque galet dans la zone morte, ˆ cÏur, ˆ mi -rayon, et en 
pŽriphŽrie. 

Les mesures de taille de grain prŽsentŽes dans le Tableau 4-3 sont exprimŽes en taille ASTM, 
mais enrichies :  

- dans le cas ou la microstructure prŽsente une seule population de grains, uniquement la 
taille de celle-ci appara”t ; 

- lorsque deux populations de grains coexistent, la notation est composŽe par un pourcentage 
exprimant la fraction surfacique de la population la plus Žtendue, suivi de la taille de cette 
population, et dÕune seconde taille exprimant la dimension de la seconde population ; 

- chaque taille de grain est suivie de la lettre E ou N qui dŽcrit la morphologie des grains : E 
pour Žquiaxe, et N pour non-Žquiaxe. 

 

Les mesures de la taille de grain effectuŽes dans la zone morte des galets montrent que pour 
les galets forgŽs ˆ 940¡C ou ˆ 985¡C la taille de grain est dÕenviron 7-8 ASTM (30-22 ! m), 
ce qui correspond ˆ la taille de grain de la billette dans laquelle ont ŽtŽ prŽlevŽ les lopins. En 
revanche pour les galets ayant subi un forgeage ˆ 1040¡C (galets D et E) la taille de grain 
dans la zone morte a fortement augmentŽ jusquÕˆ 4 ASTM (90! m). 

Ë cÏur des galets, qui est la zone o• la tempŽrature et la dŽformation sont les plus ŽlevŽes 
lors du forgeage, la recristallisation est maximale. Ainsi pour les galets A, B, D, F, G, H et I la 
recristallisation est compl•te et il en rŽsulte une seule population de grains Žquiaxes. Pour les 
galets forgŽs ˆ 985¡C (A, B, F, G, H et I) la taille de grain est dÕenviron 11 ASTM (8 ! m), 
tandis que pour le galet D forgŽ ˆ 1040¡C la taille de grain est un peu plus grande, 
9 ASTM (16 ! m).  

Pour les galets C et E, la recristallisation nÕest pas compl•te et leur microstructure prŽsente 
deux populations de grains de tailles diffŽrentes. Pour le galet C, cette recristallisation 
incompl•te sÕexplique par le fait que la tempŽrature de forgeage est "basse", 940¡C, et 
nÕapporte pas assez dÕŽnergie pour permettre la recristallisation compl•te de la microstructure. 
Pour le galet E une premi•re recristallisation a lieu lors du premier forgeage ˆ 1040¡C 
entra”nant la formation de gros grains comme dans la microstructure du galet D. Puis lors du 
second forgeage ˆ 985¡C la recristallisation nÕest pas suffisante pour enti•rement recristalliser 
les gros grains crŽŽs au premier forgeage. Il en rŽsulte donc une microstructure avec deux 
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population de grains : une premi•re composŽe de petits grains Žquiaxes (12 ASTM Ð 6 ! m) 
issus de la recristallisation qui a lieu lors du second forgeage ˆ 985¡C, et une seconde 
composŽe de gros grains ˆ la morphologie aplatie (9 ASTM - 16 ! m) qui sont issus de la 
recristallisation qui a lieu lors du premier forgeage ˆ 1040¡C et qui ont ensuite ŽtŽ dŽformŽs 
lors du second forgeage sans quÕils ne recristallisent.  

Dans la zone pŽriphŽrique des galets il y a, le plus souvent, coexistence de deux populations 
de grains, ce qui montre que la recristallisation est incompl•te dans cette zone du galet. Dans 
celle-ci, la recristallisation est plus difficile, car le taux de dŽformation et la tempŽrature sont 
moins ŽlevŽs que dans le reste du galet.  

On remarque que la taille de grain en pŽriphŽrie pour le galet I, 7,5 ASTM (27 ! m), est 
nettement plus ŽlevŽe que pour les autres galets. Cela est dž au fait que ce galet a glissŽ lors 
du forgeage, et est donc lŽg•rement forgŽ "de travers", ce qui a crŽŽ une sorte de zone morte 
en pŽriphŽrie du galet. 

Ë mi-rayon les mesures de la taille de grain montrent un Žtat de recristallisation intermŽdiaire 
entre la zone ˆ cÏur et la zone pŽriphŽrique des galets. 

 

4.4.2 Microstructures  

Les microstructures des galets ˆ lÕŽtat brut de forge ont ŽtŽ observŽes en MEB afin dÕanalyser 
la distribution de la phase intergranulaire. 

Les microstructures ˆ lÕŽtat brut de forge des galets F et H sont assimilŽes ˆ la microstructure 
ˆ lÕŽtat brut de forge du galet A, car leurs gammes de forgeage sont identiques ou diff•rent 
uniquement en terme de vitesse de trempe en fin de forgeage. Or cette diffŽrence de vitesse de 
trempe influe principalement sur la prŽcipitation de la phase !Õ et ne change pas la distribution 
de la prŽcipitation de phase intergranulaire dans la microstructure. De m•me les 
microstructures des galets G et I ˆ lÕŽtat brut de forge sont assimilŽes ˆ la microstructure ˆ 
lÕŽtat brut de forge du galet B. 

Les observations montrent que la microstructure du galet A (Figure 4-4-a) est dŽpourvue de 
prŽcipitation de phase intergranulaire, tandis que dans celle du galet B (Figure 4-4-b), on note 
la prŽsence de prŽcipitŽs de phase intergranulaire regroupŽs en chapelets. LÕunique diffŽrence 
dans le processus dÕobtention de ces deux microstructures est le nombre de chaudes (une pour 
le galet A et deux pour le galet B). Ce param•tre influe donc sur la prŽcipitation de la phase 
intergranulaire. 

En effet, lors de la premi•re chaude, le forgeage introduit dans la microstructure des fautes 
dÕempilement qui vont crŽer des germes de phase # (voir Chapitre 3). Lorsque le forgeage est 
rŽalisŽ en deux chaudes, ces germes vont alors se dŽvelopper lors du maintien ˆ haute 
tempŽrature prŽcŽdant le second forgeage (Figure 4-3). Toutefois, si le galet est forgŽ en une 
chaude, la phase intergranulaire nÕest pas observŽe car les germes crŽŽs lors du forgeage ne 
bŽnŽficient pas ensuite dÕun maintien ˆ haute tempŽrature pour se dŽvelopper. 

Ce phŽnom•ne explique Žgalement la prŽsence de phase intergranulaire dans la microstructure 
du galet E (Figure 4-4-e) qui est Žgalement forgŽ en deux chaudes. 

La microstructure du galet C (Figure 4-4-c) ˆ lÕŽtat brut de forge prŽsente de gros grains au 
contraste (en Žlectrons secondaires) variable qui rŽv•le une restauration incompl•te de la 
microstructure de dŽformation apr•s forgeage, et, Žgalement, une prŽcipitation de phase 
intergranulaire # en chapelets. Ce galet est forgŽ en une chaude donc la prŽcipitation de phase 
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intergranulaire dans ce galet nÕest pas due au m•me phŽnom•ne que dans les galets B et E. 
Dans le galet C, la prŽcipitation de phase intergranulaire est due ˆ sa basse tempŽrature de 
forgeage, 940¡C. En effet cette tempŽrature de forgeage est proche de la tempŽrature du nez 
du domaine de prŽcipitation de la phase # qui est comprise entre 920¡C et 940¡C (voir 
Chapitre 3), ce qui explique que la phase intergranulaire a le temps de prŽcipiter lors du 
maintien isotherme de 40 minutes prŽcŽdent le forgeage du galet. 

Enfin les analyses menŽes sur le galet D (Figure 4-4-d) ont mis en Žvidence une 
microstructure dans laquelle aucune prŽcipitation de phase intergranulaire nÕa ŽtŽ observŽe. 

 

 

 
Figure 4-3 : SchŽmatisation de  la prŽcipitation de la phase intergranulaire lors dÕun forgeage en deux 
chaudes. 
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a)   Galet A (1 chaude : Tforgeage= 985¡C) b)   Galet B (2 chaudes : Tforgeage1= 985¡C et 

Tforgeage2= 985¡C) 
 

  
c)   Galet C (1 chaude : Tforgeage= 940¡C) d)   Galet D (1 chaude : Tforgeage= 1040¡C) 

 

 

 

 

  

 

 

Figure 4-4 : Micrographies rŽalisŽes en MEB en 
Žlectrons secondaires sur des Žchantillons prŽlevŽs 
dans les galets ˆ lÕŽtat brut de forge. 

 

e)   Galet E (2 chaudes : Tforgeage1= 1040¡C et 
Tforgeage2= 985¡C) 
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4.5 Mode opŽratoire  des essais mŽcaniques  
Les propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage du superalliage ATI 718Plus ont ŽtŽ 
caractŽrisŽes par des essais rŽalisŽs sur des Žprouvettes polies.  

Les essais de traction ont ŽtŽ menŽs ˆ tempŽrature ambiante, ˆ 550¡C et ˆ 700¡C, et les essais 
de fluage ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ 700¡C. La tempŽrature la plus chaude, 700¡C, a ŽtŽ choisie car elle 
correspond ˆ la tempŽrature maximale dÕutilisation de lÕalliage indiquŽe par ATI Allvac.  

Pour tous ces essais, les Žprouvettes ont ŽtŽ polies par grades successifs de 220 jusquÕˆ la pate 
diamantŽe dÕune granulomŽtrie de 1! m, de fa•on ˆ mesurer les propriŽtŽs en traction et en 
fluage en limitant au maximum les effets dus aux dŽfauts de surface. 

 

4.5.1 Essais de traction  

Les essais de traction ont ŽtŽ menŽs sur deux types de machines de dŽformation diffŽrents. La 
premi•re machine utilisŽe pour les essais ˆ 550¡C et 700¡C, est une machine de dŽformation 
en relaxation de contrainte dŽveloppŽe ˆ partir dÕune machine de fluage sur laquelle le 
syst•me de chargement par poids suspendus au bout dÕun bras de levier a ŽtŽ remplacŽ par un 
vŽrin ŽlectromŽcanique (Figure 4-5). Pour les essais ˆ tempŽrature ambiante, une machine de 
traction servo-hydraulique Instron 8802 a ŽtŽ utilisŽe, car la capacitŽ maximale de  12 000 N 
de la premi•re machine ne permettait pas de rŽaliser ces essais de traction. 

La plus grande partie des essais a ŽtŽ rŽalisŽe sur la machine de traction/relaxation plut™t que 
sur la machine servo-hydraulique pour des raisons de disponibilitŽ des machines, et du grand 
nombre dÕessais rŽalisŽs. De plus pour les essais ˆ haute tempŽrature, le syst•me 
dÕextensomŽtrie utilisŽ sur la machine de traction/relaxation est plus simple et plus rapide ˆ 
mettre en place que le syst•me utilisŽ sur la machine servo-hydraulique. 

 
Figure 4-5 : schŽma de la machine de fluage modifiŽe pour rŽaliser des essais de traction/relaxation. 

Le dispositif de chauffage utilisŽ pour les essais ˆ haute tempŽrature est un four ˆ rŽsistance 
dotŽ de trois zones pilotŽes individuellement par un syst•me de rŽgulation de tempŽrature 
Eurotherm 903P. Ce dispositif a ŽtŽ ŽtalonnŽ pour que la variation de tempŽrature le long de 
la zone utile de lÕŽprouvette soit infŽrieure ou Žgale ˆ 2¡C. Dans la procŽdure dÕessai, un 
maintien isotherme de 30 minutes ˆ la tempŽrature de lÕessai a ŽtŽ respectŽ avant le dŽbut de 
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chaque essai pour assurer une bonne stabilisation de la tempŽrature du four et une distribution 
homog•ne de la tempŽrature dans la zone utile de lÕŽprouvette. 

Les Žprouvettes employŽes pour les essais de traction prŽsentent une zone utile cylindrique de 
3 mm de diam•tre et de 25 mm de longueur (Figure 4-6). Ë chaque extrŽmitŽ de cette zone 
utile, se trouve une collerette sur laquelle est fixŽ le syst•me dÕextensomŽtrie. Ce syst•me 
permet de mesurer la variation de longueur de lÕŽprouvette lors de lÕessai gr‰ce ˆ deux 
capteurs LVDT.  

 
Figure 4-6 : plan des Žprouvettes de traction. 

Les essais de traction ont ŽtŽ rŽalisŽs avec une vitesse de dŽformation de ˆ 8,3.10-5 s-1. Cette 
vitesse de dŽformation est pilotŽe gr‰ce aux mesures de dŽformation fournies par 
lÕextensom•tre. 

Pour vŽrifier la reproductibilitŽ des essais, chaque essai a ŽtŽ doublŽ, et les rŽsultats prŽsentŽs 
par la suite sont la moyenne des rŽsultats obtenus lors des deux essais. 

 

4.5.2 Essais de fluage  

Les essais de fluage ont ŽtŽ conduits sur des machines S.E.T.R.A. dont le schŽma de principe 
est prŽsentŽ dans la Figure 4-7.  

 
Figure 4-7 : schŽma de principe des machines de fluage S.E.T.R.A. 
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Les essais de fluage ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ 700¡C avec une charge constante Žgale ˆ 3500 N, ce qui 
reprŽsente une contrainte de 500 MPa en prenant en compte la valeur initiale de la section de 
lÕŽprouvette (3 mm de diam•tre). La gŽomŽtrie des Žprouvettes de fluage est prŽsentŽe dans la 
Figure 4-8. 

 
Figure 4-8 : plan des Žprouvettes de fluage. 

 

Apr•s la mise en place de lÕŽprouvette, le four est mis en tempŽrature, puis stabilisŽ pendant 
une heure ˆ la tempŽrature dŽsirŽe avant dÕeffectuer la mise en charge. LÕallongement de 
lÕŽprouvette au cours de lÕessai est mesurŽ ˆ lÕaide dÕun capteur LVDT fixŽ entre les tiges du 
syst•me dÕextensomŽtrie. Ce capteur poss•de une course de 20 mm. 

La mise en charge sÕeffectue en une vingtaine de secondes par lÕaugmentation progressive 
mais non contr™lŽe de lÕeffort exercŽ sur lÕŽprouvette. 
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BILAN : 

Le Tableau 4-4 rŽcapitule les conditions dÕessais, le nombre dÕessais de traction et de fluage, 
et la distribution de ces essais selon le protocole opŽratoire dŽfini. 

Gamme de 
traitements 
thermiques 

Nombre de 
microstructures 

Traction Fluage 

T 
(¡C) !  (s-1) 

Nb 
essai 

Nb 
essai 

total 

T 
(¡C) 

!  
(MPa) 

Nb 
essai 

ATI 9 

20 

8,3.10-5 

18 

54 

700 500 

18 550 18 

700 18 

Opti 3 

20 6 

18 6 550 6 

700 6 

     72   24 

Tableau 4-4 : rŽcapitulatif du nombre dÕessais de traction et de fluage rŽalisŽs pour lÕŽtude. 

Ainsi pour les besoins de lÕŽtude 72 essais de traction et 24 essais de fluage ont ŽtŽ rŽalisŽs. 
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Chapitre 5 -  Microstructures et  
propriŽtŽs en traction et 
fluage rŽsultant des g ammes 
de traitements thermiques 
ATI Allvac  

 

Dans le chapitre prŽcŽdent, les microstructures des galets ˆ lÕŽtat brut de forge ont ŽtŽ 
dŽcrites. Dans ce chapitre nous nous intŽresserons aux microstructures de ces m•mes galets 
apr•s application dÕune gamme de traitements thermiques prŽconisŽe par lÕŽlaborateur de 
lÕalliage (ATI Allvac). 

La premi•re partie du chapitre est consacrŽe ˆ lÕŽtude des microstructures et 
particuli•rement de la distribution de la prŽcipitation de la phase de type " . 

Dans la seconde partie, les rŽsultats des essais mŽcaniques, en traction et en fluage, menŽs 
sur chacune des microstructures seront exposŽs. 

Enfin une derni•re partie dŽcrira les corrŽlations Žtablies entre les propriŽtŽs 
microstructurales et les propriŽtŽs mŽcaniques. 
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5.1 Microstructures des galets apr•s traitements 
thermiques ATI Allvac  

La sociŽtŽ ATI Allvac, Žlaboratrice de lÕalliage ATI 718Plus, prŽconise deux gammes de 
traitements thermiques en fonction de la tempŽrature de forgeage du matŽriau.  

Lorsque lÕalliage est forgŽ ˆ une tempŽrature infŽrieure ˆ 1010¡C, la gamme de traitements 
thermiques ˆ appliquer est la gamme dite "subsolvus". Lorsque la tempŽrature de forgeage 
utilisŽe est supŽrieure ou Žgale ˆ 1010¡C, la gamme de traitements thermiques ˆ appliquer est 
la gamme dite "supersolvus". Cette tempŽrature de 1010¡C correspond ˆ la tempŽrature de 
solvus de la phase intergranulaire " -Ni3Nb identifiŽe par ATI Allvac. Dans le cas ou la 
gamme de forgeage comprend plusieurs Žtapes ˆ diffŽrentes tempŽratures, la tempŽrature de 
la derni•re Žtape est prise en compte pour le choix de la gamme de traitements thermiques ˆ 
appliquer. Ces gammes de traitements thermiques "subsolvus" ou "supersolvus" ont ŽtŽ 
appliquŽes sur les microstructures des galets A, B, C, D, et E en fonction des tempŽratures 
auxquelles ils ont ŽtŽ forgŽs.  

Une troisi•me gamme de traitements thermiques dite "Direct Aging" car elle ne comporte pas 
de traitement de remise en solution mais uniquement un traitement de revenu, peut Žgalement 
•tre utilisŽe sans condition sur la tempŽrature de forgeage. Cette gamme a ŽtŽ appliquŽe sur 
les microstructures des galets F, G, H, et I. 

 

5.1.1 Gamme de traitements thermiques subsolvus  

La gamme de traitements thermiques "subsolvus" dŽcrite dans le Tableau 5-1 a ŽtŽ appliquŽe 
aux galets forgŽs ˆ une tempŽrature infŽrieure ˆ 1010¡C ou dont la derni•re Žtape de forgeage 
a ŽtŽ rŽalisŽe en dessous de 1010¡C, cÕest-ˆ-dire les galets A, B, C, et E. 

 

 Gamme "subsolvus" 

Remise en 
solution 

968¡C x 1h 

trempe ˆ 70¡C/min 

Revenu 

788¡C x 8h 

trempe ˆ 56¡C/h jusquÕˆ 704¡C 

704¡C x 8h 

trempe air 

Tableau 5-1 : description de la gamme de traitements thermiques " subsolvus" . 

 

Cette gamme de traitements thermiques prŽvoit un premier traitement ˆ 968¡C permettant de 
remettre en solution les prŽcipitŽs de phase !Õ, suivi dÕune trempe ˆ 70¡C/min. Cette vitesse 
de trempe nÕest pas prŽcisŽe par ATI Allvac, mais a ŽtŽ choisie pour •tre au plus proche des 
vitesses de refroidissement mesurŽes sur des pi•ces fines de type "carter de moteur". Ensuite 
un traitement de revenu comportant deux paliers est appliquŽ. La tempŽrature du second 
palier est infŽrieure ˆ celle du premier et le refroidissement entre ces deux paliers est rŽalisŽ ˆ 
vitesse contr™lŽe de 56¡C par heure. 
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Les microstructures obtenues apr•s lÕapplication aux gammes de forgeage A, B, C et E de la 
gamme de traitements thermiques "subsolvus" sont prŽsentŽes dans la Figure 5-1. 

Les microstructures AATI, BATI, CATI, et EATI prŽsentent une prŽcipitation abondante de phase 
en lattes aux joints de grains, et dans la microstructure CATI, cette prŽcipitation sÕŽtend 
Žgalement ˆ lÕintŽrieur des grains. 

Dans ces microstructures on remarque qualitativement que la fraction volumique de phase en 

lattes Žvolue ainsi : fv#CATI > fv#AATI > fv#BATI > fv#EATI . 

Le dŽveloppement de la phase en lattes dans ces microstructures est tr•s liŽ ˆ la dŽformation 
subie par le matŽriau lors du forgeage, et notamment aux dislocations et aux dŽfauts 
dÕempilement introduits dans la microstructure, en particulier ˆ proximitŽ immŽdiate des 
joints de grains o• se produit la germination de cette phase intergranulaire de type # (voir 
Chapitre 3). 

Ainsi plus la tempŽrature de forgeage est basse et/ou plus le taux de dŽformation imposŽ est 
important, moins la microstructure de dislocations sera restaurŽe, entra”nant  la crŽation dÕune 
plus grande quantitŽ de germes de phase de type #, qui se dŽvelopperont ensuite lors dÕun 
maintien ˆ haute tempŽrature. Donc, moins la microstructure de dislocations est restaurŽe, 
plus la prŽcipitation de phase en lattes se dŽveloppera apr•s traitement thermique. 

Ainsi la fraction volumique de phase en lattes est plus importante dans la microstructure CATI, 
que dans la microstructure AATI, car la tempŽrature de forgeage du galet C (940¡C) est 
infŽrieure ˆ celle du galet A (985¡C), ce qui induit une moins bonne restauration de la 
microstructure de dislocations. 

 

Par contre la fraction volumique de phase en lattes est moins importante dans la 
microstructure BATI, que dans la microstructure AATI. Car, lors dÕun forgeage en deux 
chaudes, une partie de la microstructure de dislocations engendrŽe par la premi•re chaude est 
restaurŽe lors du maintien ˆ haute tempŽrature qui prŽc•de la seconde chaude. Ainsi le 
forgeage en deux chaudes appliquŽ au galet B permet dÕobtenir une microstructure de 
dislocations mieux restaurŽe que le forgeage en une chaude appliquŽ au galet A. 

 

Enfin lÕeffet croisŽ de la tempŽrature de forgeage et du nombre de chaudes explique la plus 
faible fraction volumique de phase en lattes dans la microstructure EATI. 
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AATI BATI 

  

CATI EATI 

Figure 5-1 : micrographies MEB (dŽtecteur dÕŽlectrons secondaires In -Lens) des microstructures issues 
des gammes de forgeage A, B, C et E, et associŽes ˆ la gamme de traitements thermiques ATI " subsolvus".  

 

 

5.1.2 Gamme de traitements thermiques Direct Aging  

La gamme de traitements thermiques "Direct Aging", a ŽtŽ appliquŽe aux microstructures 
issues des gammes de forgeage F, G, H et I. Cette gamme de traitements thermiques comporte 
uniquement le traitement de revenu en deux paliers dŽcrit dans le Tableau 5-1. 

Les microstructures obtenues apr•s traitements avec la gamme "Direct Aging" sont prŽsentŽes 
sur la Figure 5-2. 

Les quatre microstructures prŽsentent une distribution de phase de type # sous forme de petits 
prŽcipitŽs aux joints de grains avec une faible fraction volumique.  

Des chapelets de prŽcipitŽs de phase en lattes de taille plus importante sont prŽsents dans la 
microstructure GATI. Ces chapelets sont semblables ˆ ceux vus dans la microstructure ˆ lÕŽtat 
brut de forge du galet G, et sont donc tr•s probablement antŽrieurs ˆ lÕapplication de la 
gamme de traitements thermiques "Direct Aging". 
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FATI GATI 

  

HATI IATI 

Figure 5-2: micrographies MEB (dŽtecteur dÕŽlectrons secondaires In -Lens) des microstructures issues 
des gammes de forgeage F, G, H et I, et associŽes ˆ la gamme de traitements thermiques ATI "Direct 
Aging" . 

 

Ë noter que la fraction volumique de phase de type # est bien plus importante dans la 
microstructure issue du galet A traitŽe avec la gamme "subsolvus", que dans la microstructure 
issue du galet H traitŽe avec la gamme "Direct Aging". Cela prouve que le traitement 
thermique de remise en solution de la gamme "subsolvus" (968¡C x 1 heure) a pour effet de 
dŽvelopper la prŽcipitation de la phase de type #. Ce rŽsultat est en accord avec le diagramme 
TTT de la phase de type # identifiŽ dans le Chapitre 3. 

 

 

5.1.3 Gamme de traitements thermiques supersolvus  

Le galet D a ŽtŽ forgŽ en une chaude ˆ 1040¡C, soit ˆ une tempŽrature supŽrieure ˆ la 
tempŽrature de solvus de la phase intergranulaire "  identifiŽe par ATI Allvac (1010¡C). Dans 
ce cas ATI Allvac prŽconise dÕutiliser la gamme de traitements thermiques "supersolvus", qui 
se dŽcline en deux gammes (Tableau 5-2) en fonction de la fraction volumique de phase 
intergranulaire prŽcipitŽe dans la microstructure ˆ lÕŽtat brut de forge. 
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 Gamme 1 Gamme 2 

PrŽtraitement 843-871¡C x 8-16h - 

Remise en solution 982¡C x 1h 954¡C x 1h 

Revenu 
788¡C x 8h 

704¡C x 8h 

788¡C x 8h 

704¡C x 8h 

Tableau 5-2 :  param•tres des deux gammes de traitements thermiques "supersolvus" prŽconisŽes par ATI 
Allvac. 

La premi•re gamme est prŽconisŽe lorsque la microstructure en fin de forgeage ne contient 
pas assez de phase intergranulaire pour emp•cher la croissance de la taille de grain lors du 
traitement de remise en solution : une premi•re Žtape de prŽtraitement est alors appliquŽe dans 
le but de dŽvelopper une prŽcipitation intergranulaire suffisante pour ancrer les joints de 
grains pendant la remise en solution ˆ 982¡C pendant une heure. 

La seconde gamme est appliquŽe dans le cas o• la microstructure apr•s forgeage contient 
suffisamment de phase intergranulaire pour fixer la taille de grain. Dans ce cas le 
prŽtraitement nÕest pas nŽcessaire et seul un traitement de remise en solution ˆ 954¡C est 
prŽconisŽ.  

Pour les deux gammes de traitements thermiques un revenu en deux paliers, identique ˆ celui 
employŽ dans la gamme "subsolvus", est prŽvu ˆ la suite de lÕŽtape de remise en solution. 

 

Afin de dŽterminer quelle gamme de traitements thermiques sera appliquŽe sur les Žbauches 
du galet D, plusieurs traitements thermiques ont ŽtŽ rŽalisŽs pour dŽterminer lÕinfluence du 
prŽtraitement et affiner ses param•tres (temps et tempŽrature). Aussi quatre sŽquences de 
traitements thermiques ont ŽtŽ rŽalisŽes : une sans prŽtraitement et avec une remise en 
solution ˆ 954¡C et trois avec un prŽtraitement et une remise en solution ˆ 982¡C en faisant 
varier les param•tres du prŽtraitement. Ces param•tres ont ŽtŽ choisis pour explorer le plus 
large intervalle de temps et de tempŽrature prŽconisŽ par ATI Allvac. Les deux points les plus 
extr•mes de cet intervalle ont donc ŽtŽ choisis ainsi quÕun point intermŽdiaire. Au final les 
quatre sŽquences de traitements thermiques testŽes sont les suivantes : 

- 954¡C x 1h ; 
- 843¡C x 8h   + 982¡C x 1h ; 
- 857¡C x 12h + 982¡C x 1h ; 
- 871¡C x 16h + 982¡C x 1h. 

 
 
 
Les microstructures obtenues ˆ lÕissue de ces traitements thermiques sont prŽsentŽes dans la 
Figure 5-3. 
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D + 954¡C x 1h D + 843¡C x 8h + 982¡C x 1h 

  

D + 857¡C x 12h + 982¡C x 1h D + 871¡C x 16h + 982¡C x 1h 

Figure 5-3 : micrographies MEB (dŽtecteur dÕŽlectrons secondaires In-Lens) des microstructures 
obtenues pour diffŽrentes gammes de traitements thermiques " supersolvus" .  

 

Les observations menŽes sur la microstructure ayant subi la gamme de traitements thermiques 
avec une unique remise en solution ˆ 954¡C, montrent une prŽcipitation intergranulaire 
importante de phase de type #. 

La microstructure obtenue apr•s la sŽquence de traitements thermiques 843¡C x 8h + 
982¡C x 1h, prŽsente le dŽveloppement de fins prŽcipitŽs de phase de type # aux joints de 
grains. Ë mesure que le temps de maintien et que la tempŽrature du prŽtraitement augmente, 
les prŽcipitŽs de type # croissent et sÕallongent, entra”nant une augmentation de la fraction 
volumique de cette phase dans la microstructure.  

Pour la sŽquence de traitements thermiques 843¡C x 8h + 982¡C x 1h, lÕeffet sur la 
microstructure de chaque traitement rŽalisŽ indŽpendamment a ŽtŽ ŽtudiŽ (Figure 5-4). 
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D + 843¡C x 8h D +982¡C x 1h 

Figure 5-4 : micrographies MEB (dŽtecteur dÕŽlectrons secondaires In-Lens) des microstructures issues 
du galet D et traitŽes avec un unique prŽtraitement ˆ 843¡C pendant 8 heures (ˆ gauche), et avec un 
traitement de remise en solution ˆ 982¡C pendant 1 heure (ˆ droite).  

Les micrographies MEB montrent quÕapr•s le prŽtraitement ˆ 843¡C pendant 8 heures, la 
phase intergranulaire en lattes sÕest bien dŽveloppŽe aux joints de grains. Apr•s un unique 
traitement de remise en solution ˆ 982¡C pendant 1 heure, seuls quelques prŽcipitŽs de phase 
intergranulaire sont prŽsents. 

La comparaison de la microstructure issue de la sŽquence de traitements thermiques 
prŽtraitement et traitement de remise en solution (843¡C x 8h + 982¡C x 1h) avec la 
microstructure ayant subi uniquement le prŽtraitement ˆ 843¡C pendant 8 heures, montre que 
la prŽcipitation de phase intergranulaire en lattes produite par le prŽtraitement (843¡C x 8h) 
est en partie dissoute par le traitement de remise en solution ˆ 982¡C pendant 1 heure. 

La prŽcipitation de la phase intergranulaire en lattes lors des prŽtraitements compris entre 
843¡C et 871¡C pour une durŽe comprise entre 8 heures et 16  heures se justifie gr‰ce aux 
diagrammes TTT Žtablis dans le Chapitre 3. Toutefois la gamme de tempŽrature utilisŽe pour 
le prŽtraitement, dont le but est de dŽvelopper une prŽcipitation de phase intergranulaire afin 
de contr™ler la taille de grain, pourrait •tre amŽliorŽe en utilisant une gamme de tempŽrature 
plus proche de la tempŽrature du nez du domaine de prŽcipitation qui se situe aux environs de 
930¡C.  

Le diagramme TTT indique Žgalement une tempŽrature de solvus de la phase intergranulaire 
en lattes se situant aux environs de 980¡C, ce qui explique la dissolution partielle pendant le 
traitement de remise en solution ˆ 982¡C de la prŽcipitation intergranulaire produite lors du 
prŽtraitement. 

On peut tout de m•me sÕinterroger sur la justification de cet "Aller-Retour" concernant la 
prŽcipitation de la phase intergranulaire que constitue la sŽquence de traitements thermiques 
prŽtraitement et remise en solution recommandŽe par ATI Allvac. 

 

Gamme supersolvus finale 

Finalement notre choix de la gamme de traitements thermiques ATI Allvac sÕest portŽ sur un 
prŽtraitement ˆ 843¡C pendant 8 heures, car ce traitement associŽ ˆ une remise en solution ˆ 
982¡C pendant 1 heure est celui qui provoque la prŽcipitation de phase # la plus faible, tout 
en Žtant suffisante pour ancrer les joints de grains pendant les revenus. De plus une 
prŽcipitation de phase intergranulaire avec une faible fraction volumique permet de disposer 
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dÕune plus grande concentration dÕŽlŽments  !Õ-g•ne pour la prŽcipitation intragranulaire, ce 
qui devrait provoquer un meilleur durcissement. 

La gamme de traitements thermiques "supersolvus" ATI Allvac appliquŽe sur les Žbauches 
dÕŽprouvettes est donc la suivante (Tableau 5-3) : 

 
Gamme "supersolvus" 

choisie 

PrŽtraitement 
843¡C x 8h,  

trempe air 

Remise en solution 
982¡C x 1h 

trempe ˆ 70¡C/min 

Revenu 

788¡C x 8h 

trempe ˆ 56¡C/h jusquÕˆ 
704¡C 

704¡C x 8h 

trempe air 

Tableau 5-3 : param•tres de la gamme de traitements thermiques "supersolvus" choisie. 

Finalement la microstructure obtenue apr•s application de cette gamme de traitements 
thermiques "supersolvus", est prŽsentŽe dans la Figure 5-5. Les observations en MEB de cette 
microstructure montrent la prŽsence de prŽcipitŽs de phase en lattes aux joints de grains et une 
taille de grain qui nÕa pas ŽvoluŽ par rapport ˆ celle obtenue en fin de forgeage. 

 
Figure 5-5 : micrographie MEB (en Žlectron secondaire in-Lens) de la microstructure issue de la gamme 
de forgeage D traitŽe avec la gamme de traitements thermiques " supersolvus"  retenue. 
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La prŽcipitation de la phase intergranulaire en lattes Žtant plus importante dans cette 
microstructure enti•rement traitŽe (prŽtraitement + remise en solution + revenus) que dans la 
microstructure ayant subi le prŽtraitement et la remise en solution, il appara”t que cette 
prŽcipitation intergranulaire sÕest dŽveloppŽe durant les revenus.  

Finalement le prŽtraitement a permis de crŽer une prŽcipitation intergranulaire suffisante pour 
ancrer les joints de grains et permettre de contr™ler la taille de grain lors du traitement de 
remise en solution. Pendant ce traitement de remise en solution la prŽcipitation intergranulaire 
est en partie dissoute, puis elle se dŽveloppe ˆ nouveau lors des revenus. 

Au final on peut se demander si la microstructure obtenue par lÕapplication de la gamme de 
traitements thermiques correspondant ˆ la gamme de forgeage "supersolvus" ˆ la 
microstructure brute de forge D est vraiment diffŽrente de celle que lÕon aurait obtenue en 
utilisant la gamme de traitements thermiques correspondant ˆ la gamme de forgeage 
"subsolvus".  

En effet en utilisant la gamme de traitements thermiques "subsolvus", le traitement de "remise 
en solution" ˆ 968¡C pendant 1 heure aurait provoquŽ la germination et le dŽveloppement de 
la phase intergranulaire tout en permettant de contr™ler la taille de grain, car cette tempŽrature 
nÕest pas suffisamment ŽlevŽe pour provoquer la croissance des grains. La prŽcipitation de 
phase intergranulaire aurait ensuite poursuivi son dŽveloppement lors des traitements de 
revenu, comme dans le cas de la gamme de traitements thermiques "supersolvus". 

 

 

  



Chapitre 5 : Gammes de traitements thermiques ATI Allvac 

 

98 

 

5.2 Essais mŽcaniques  
LÕensemble des rŽsultats des essais de traction et de fluage menŽs sur les microstructures 
ayant subi une gamme de traitements thermiques prŽconisŽe par ATI Allvac, est regroupŽ 
dans le Tableau 5-4. Les valeurs prŽsentŽes sont des moyennes calculŽes sur deux essais 
rŽalisŽs dans des conditions identiques, car tous les essais ont ŽtŽ doublŽs. 

On rappelle que les essais de traction ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante, ˆ 550¡C et ˆ 
700¡C avec une vitesse de dŽformation constante de 8,3.10-5.s-1, et les essais de fluage ont ŽtŽ 
effectuŽs ˆ 700¡C sous une contrainte de 500MPa. 

 

 Traction 20¡C 550¡C 700¡C  Fluage 
700¡C 

500MPa 

 
Re0,2 (MPa) 1078 957 905  tr (h) 391 

AATI  Rm (MPa) 1519 1475 1055  A (%) 25,7 

 
A (%) 19,8 18,9 14,1  V2 (10-9.s-1) 12,3 

 
Re0,2 (MPa) 1117 995 961  tr (h) 345 

BATI  Rm (MPa) 1526 1465 1057  A (%) 29,5 

 A (%) 18,9 17,3 22,6  V2 (10-9.s-1) 14,1 

 
Re0,2 (MPa) 1164 1075 947  tr (h) 143 

CATI  Rm (MPa) 1543 1509 1065  A (%) 24,4 

 
A (%) 16 19,6 20,3  V2 (10-9.s-1) 30,8 

 
Re0,2 (MPa) 1054 949 928  tr (h) 715 

DATI  Rm (MPa) 1495 1364 1099  A (%) 38,4 

 A (%) 21,4 19,4 6,4  V2 (10-9.s-1) 3,5 

 Re0,2 (MPa) 1097 996 947  tr (h) 271 
EATI  Rm (MPa) 1517 1449 1068  A (%) 28 

 
A (%) 19,9 17,6 25,2  V2 (10-9.s-1) 17,4 

 
Re0,2 (MPa) 1275 1113 1020  tr (h) 576 

FATI  Rm (MPa) 1587 1541 1152  A (%) 41,2 

 
A (%) 19,6 14,8 9,6  V2 (10-9.s-1) 6,3 

 
Re0,2 (MPa) 1309 1140 1055  tr (h) 457 

GATI  Rm (MPa) 1594 1521 1170  A (%) 33,3 

 
A (%) 18,3 12,1 16,2  V2 (10-9.s-1) 9,3 

 
Re0,2 (MPa) 1261 1091 1006  tr (h) 490 

HATI  Rm (MPa) 1584 1559 1107  A (%) 35,3 

 
A (%) 16,6 13,7 10,4  V2 (10-9.s-1) 8,9 

 
Re0,2 (MPa) 1292 1125 1080  tr (h) 377 

IATI  Rm (MPa) 1578 1517 1141  A (%) 28,9 

 A (%) 17,2 11,5 16,2  V2 (10-9.s-1) 12,2 
Tableau 5-4 : propriŽtŽs mŽcaniques en traction (limite dÕŽlasticitŽ, contrainte maximale, et allongement ˆ 
la rupture)  et en fluage (temps ˆ la rupture, allongement ˆ la rupture, et vitesse de fluage secondaire) des 
microstructures traitŽes selon les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par ATI Allvac. 
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Lors des essais de traction, les courbes contrainte-dŽformation enregistrŽes font appara”tre 
deux comportements diffŽrents selon que les essais ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante et 
ˆ 550¡C, ou ˆ 700¡C. LÕallure caractŽristique des courbes obtenues pour chaque tempŽrature 
dÕessai est reprŽsentŽe sur la Figure 5-6. 

 

 
Figure 5-6 : courbes de traction obtenues ˆ tempŽrature ambiante, ˆ 550¡C et ˆ 700¡C sur la 
microstructure A ATI . 

Les courbes des essais rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C, prŽsentent une premi•re 
partie linŽaire correspondant au comportement  Žlastique du matŽriau, puis une seconde partie 
dÕŽcoulement plastique durant laquelle le matŽriau sÕŽcrouit faisant augmenter la contrainte 
jusquÕˆ un maximum (contrainte maximale), et enfin une petite zone dans laquelle la 
contrainte diminue traduisant le fait quÕune striction se crŽe ou que lÕŽprouvette sÕendommage 
avant rupture.  

Sur la courbe correspondant ˆ lÕessai rŽalisŽ ˆ 700¡C, la contrainte maximale est atteinte tr•s 
rapidement apr•s la limite dÕŽlasticitŽ. Au-delˆ de cette contrainte maximale, lÕallongement 
est la consŽquence dÕun endommagement par striction et par multi-fissuration, comme 
lÕillustrent les images de lÕŽprouvette rompue (fžt et faci•s) (Figure 5-7). 

 
Figure 5-7 : Aspect du fžt et du faci•s de rupture de lÕŽprouvette de traction HR03 (microstructure H ATI ) 
testŽe ˆ 700¡C.  
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En effet, les Žprouvettes rompues apr•s les essais de traction ˆ 700¡C prŽsentent de 
nombreuses fissures sur toute la surface de la zone utile. De plus, les diffŽrents niveaux 
dÕoxydation observŽs sur les faci•s de rupture montrent que cette rupture nÕest pas brutale, 
mais quÕelle est le rŽsultat de la formation de ligaments qui se rompent ˆ diffŽrents niveaux de 
dŽformation. 

La prŽcipitation de la phase de type # joue certainement un r™le dans ce dŽlitement de la 
microstructure. Ce r™le nÕest pas bien Žtabli mais il est possible que ces prŽcipitŽs soient des 
sites privilŽgiŽs pour lÕamor•age de fissures [Long-2009], [Xu-2012], et/ou que ces prŽcipitŽs 
agissent comme un renfort permettant aux ligaments de se maintenir et de sÕallonger avant de 
rompre. 

LÕendommagement consŽquent subi par les Žprouvettes testŽes ˆ 700¡C nous am•ne donc ̂  
douter du sens physique que nous pouvons accorder ˆ la valeur de ductilitŽ mesurŽe en fin 
dÕessai, cÕest-ˆ-dire ˆ la rupture. En effet lÕallongement de lÕŽprouvette sÕaccompagne par la 
crŽation de nombreuses fissures qui interviennent tr•s t™t dans la mesure de la dŽformation en 
la perturbant par la prise en compte dÕun endommagement gŽnŽralisŽ de lÕŽprouvette. 

 

5.2.1 I nfluence du forgeage  

5.2.1.1 TempŽrature de forgeage 

LÕinfluence de la tempŽrature de forgeage sur les propriŽtŽs en traction a ŽtŽ Žtablie en 
comparant les rŽsultats des essais de traction (Figure 5-8) issus des gammes de traitements 
thermomŽcaniques AATI (forgŽ ˆ 985¡C), CATI (forgŽ ˆ 940¡C), et DATI (forgŽ ˆ  1040¡C). 

 
Figure 5-8 : influence de la tempŽrature de forgeage sur les propriŽtŽs en traction. 

Ë tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C, la limite dÕŽlasticitŽ de la microstructure CATI est 
meilleure dÕenviron 100 MPa ˆ celles des microstructures AATI et DATI. Ë 700¡C les limites 
dÕŽlasticitŽ de ces trois microstructures sont tr•s proches. 

En terme de contrainte maximale,  la microstructure CATI offre la contrainte la plus ŽlevŽe ˆ 
tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C par rapport aux microstructures AATI et DATI, mais ˆ 700¡C 
la meilleure contrainte maximale est obtenue par la microstructure DATI, les diffŽrentes 
valeurs restant tr•s proches. 
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LÕinfluence de la tempŽrature de forgeage sur les propriŽtŽs en fluage a Žgalement ŽtŽ 
examinŽe (Figure 5-9). Les essais menŽs sur les microstructures AATI, CATI et DATI, rŽv•lent 
que le temps ˆ la rupture augmente lorsque la tempŽrature de forgeage augmente. 
LÕaugmentation de la tempŽrature de forgeage a pour consŽquence lÕaugmentation de la taille 
de grain et la diminution de la fraction volumique de phase de type # prŽcipitŽe dans lÕalliage.  

Une dispersion assez importante est observŽe entre les deux essais rŽalisŽs sur la 
microstructure DATI. Cette dispersion est attribuŽe ˆ une diffŽrence de taille de grain entre les 
deux Žprouvettes, due ˆ lÕhŽtŽrogŽnŽitŽ des microstructures au sein du m•me galet D. 

 
Figure 5-9 : influence de la tempŽrature de forgeage sur les propriŽtŽs en fluage. 

Les diffŽrences de propriŽtŽs en traction et en fluage entre les microstructures AATI, CATI et 
DATI sont principalement liŽes ˆ deux phŽnom•nes : la taille de grain et la prŽcipitation de 
phase de type #. 

La taille de grain a une influence certaine sur la limite dÕŽlasticitŽ et Žgalement sur les 
propriŽtŽs en fluage. LÕinfluence de la taille de grain sur la limite dÕŽlasticitŽ est dÕailleurs 
exprimŽe par la loi de Hall-Petch [Hall-1951], [Petch-1953] : 

! ! ! ! ! ! ! ! ! !

!

! ! !

 

Cette loi montre que la limite dÕŽlasticitŽ est inversement proportionnelle ˆ la racine carrŽe de 
la taille de grain d ; d0, '

* et ' 0 Žtant des coefficients intrins•ques au matŽriau. Donc pour 
obtenir une limite dÕŽlasticitŽ ŽlevŽe, il faut une microstructure ˆ grains fins. Ë lÕinverse pour 
avoir de bonnes propriŽtŽs en fluage on utilisera une microstructure avec des gros grains, en 
particulier dans la gamme de tempŽrature et de contrainte ŽtudiŽe. Il sÕagit en effet de limiter 
le fluage par glissement et diffusion aux joints de grains en diminuant la "quantitŽ" de joints 
de grains, ce qui revient ˆ faire grossir les grains. 

Ainsi la meilleure limite dÕŽlasticitŽ a ŽtŽ observŽe pour la microstructure prŽsentant la taille 
de grain la plus fine, cÕest-ˆ-dire la microstructure CATI (13 ASTM / 4 ! m), tandis quÕen 
fluage le temps ˆ la rupture le plus long a ŽtŽ enregistrŽ pour la microstructure DATI qui 
prŽsente la taille de grain la plus grande (9-10 ASTM / 16-11 ! m). 
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Nous avons vu lors de lÕŽtude microstructurale que la tempŽrature de forgeage a une influence 
particuli•re sur la prŽcipitation de la phase en lattes. Ainsi la microstructure CATI forgŽe ˆ 
940¡C prŽsente une quantitŽ importante de phase en lattes, ayant prŽcipitŽ de fa•on 
intergranulaire et intragranulaire. Lorsque la tempŽrature de forgeage augmente, la 
prŽcipitation de phase en lattes devient exclusivement intergranulaire et sa fraction volumique 
diminue. 

Les essais de traction ont montrŽ que la forte prŽcipitation de phase de type # dans la 
microstructure CATI ne dŽtŽriorait pas ses propriŽtŽs aux tempŽratures ŽtudiŽes (tempŽrature 
ambiante, 550¡C, 700¡C). Toutefois les prŽcipitŽs de phase de type # jouent certainement un 
r™le dans lÕendommagement consŽquent observŽ sur les Žprouvettes testŽes ˆ 700¡C. En effet, 
on constate en examinant lÕallure des courbes enregistrŽes lors des essais ˆ 700¡C sur les 
microstructures AATI, CATI et DATI (Figure 5-10), que lÕendommagement semble plus marquŽ 
pour les microstructures AATI et CATI qui contiennent le plus de phase de type #. 

 
Figure 5-10 : courbes contrainte-dŽformation enregistrŽes lors dÕessais de traction menŽs ˆ 700¡C sur les 
microstructures AATI , CATI  et DATI . 

En fluage, les temps ˆ la rupture significativement plus faibles obtenus sur la microstructure 
CATI riche en phase de type #, tendent ˆ montrer un effet nŽfaste de cette prŽcipitation. En 
effet les prŽcipitŽs de phase en lattes poss•dent une morphologie aiguillŽe, ce qui en fait des 
sites de prŽdilection pour lÕamor•age de fissure par accumulation des contraintes en pointe de 
ces prŽcipitŽs [Long-2009]. 

 

Finalement les essais de traction et de fluage montrent que la microstructure obtenue avec la 
tempŽrature de forgeage la plus ŽlevŽe (1040¡C), donne les meilleurs rŽsultats en fluage, et 
prŽsente de bons rŽsultats en traction ˆ 700¡C. A lÕinverse la microstructure obtenue avec la 
tempŽrature de forgeage la plus basse (940¡C) poss•de de bonnes propriŽtŽs en traction avec 
toutefois des rŽserves sur la dŽtŽrioration de la microstructure lors des essais ˆ 700¡C, mais 
prŽsente la plus faible rŽsistance en fluage. Enfin la microstructure issue du forgeage ˆ 985¡C, 
poss•de de bonnes propriŽtŽs en traction et une rŽsistance en fluage intermŽdiaire aux deux 
autres microstructures. 
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5.2.1.2 Nombre de chaudes 

Pour analyser lÕinfluence du nombre de chaudes sur les propriŽtŽs en traction, les rŽsultats 
issus des microstructures AATI, BATI, FATI, GATI, HATI et IATI ont ŽtŽ comparŽs (Tableau 5-5). 

Les microstructures AATI et BATI, FATI et GATI, HATI et IATI sont comparŽes deux ˆ deux car 
elles ne se distinguent que par le nombre de chaudes de leurs traitements thermomŽcaniques. 

Les microstructures forgŽes en deux chaudes prŽsentent une limite dÕŽlasticitŽ plus ŽlevŽe de 
quelques dizaines de MPa par rapport ˆ celles forgŽes en une chaude. Cependant lÕinfluence 
du nombre de chaudes sur la contrainte maximale est variable en fonction des tempŽratures 
dÕessais et les variations engendrŽes sont comprises entre 0 et 40 MPa. 

 Nombre de 
chaudes 

Re0,2 (MPa) Rm (MPa) 

 20¡C 550¡C 700¡C 20¡C 550¡C 700¡C 

AATI 1 1078 957 905 1519 1475 1055 

BATI 2 1117 995 961 1526 1465 1057 

FATI 1 1275 1113 1020 1587 1541 1152 

GATI 2 1309 1140 1055 1594 1521 1170 

HATI 1 1261 1091 1006 1584 1559 1107 

IATI 2 1292 1125 1080 1578 1517 1141 

Tableau 5-5 : limites dÕŽlasticitŽ et contraintes maximales obtenues sur les microstructures AATI , BATI , 
FATI , GATI , HATI  et IATI  pour les essais de traction rŽalisŽs ˆ 20¡C, 550¡C et 700¡C. 

En fluage les microstructures obtenues avec un forgeage en une chaude prŽsentent un temps ˆ 
la rupture plus long que celui des microstructures obtenues en deux chaudes (Figure 5-11). On 
note Žgalement que ce gain est plus important pour les microstructures ayant ŽtŽ traitŽes avec 
la gamme de traitements thermiques "Direct Aging" (FATI, GATI, HATI et IATI)  que pour celles 
traitŽes avec la gamme standard "subsolvus" (AATI et BATI). 

 
Figure 5-11 : reprŽsentation des temps ˆ la rupture obtenus en fluage (700¡C / 500MPa) pour les 
microstructures AATI , BATI , FATI , GATI , HATI  et IATI . 
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La meilleure tenue en fluage des matŽriaux forgŽs en une chaude plut™t quÕen deux chaudes, 
sÕexplique du fait du taux dÕŽcrouissage rŽsultant du forgeage. En effet lors du forgeage en 
une chaude la dŽformation appliquŽ est de &=1,4.  

Lorsque le forgeage est rŽalisŽ en deux chaudes, une premi•re dŽformation (&=0,6) est 
appliquŽe, puis le matŽriau est rŽchauffŽ avant de subir la seconde dŽformation (&=0,8). Lors 
de cette sŽquence lÕŽcrouissage introduit par la premi•re chaude est en partie restaurŽ lors du 
maintien en tempŽrature prŽcŽdant le second forgeage, et lÕŽcrouissage final est donc moins 
important que pour une sŽquence de forgeage en une chaude. Apr•s revenus les prŽcipitŽs de 
phase !Õ qui ont germŽ sur ces lignes de dislocation ancrent les reliquats de cette 
microstructure de dislocations hŽritŽe du forgeage qui va accentuer le durcissement de 
lÕalliage. 

En traction ce phŽnom•ne aurait dž engendrer une meilleure limite dÕŽlasticitŽ pour les 
microstructures forgŽes en une chaude. Cependant le contraire est observŽ mais les Žcarts 
assez faibles observŽs (quelques dizaines de MPa) ne permettent pas de confirmer cette 
hypoth•se. Ces Žcarts peuvent Žgalement •tre dus ˆ des hŽtŽrogŽnŽitŽs de la taille de grain. 

Finalement le nombre de chaudes appliquŽes lors du forgeage a une influence variable avec 
une faible amplitude sur les propriŽtŽs en traction, mais a une rŽelle influence en fluage, o• un 
forgeage en une chaude permet une augmentation significative du temps ˆ la rupture par 
rapport ˆ un forgeage en deux chaudes. 

 

5.2.1.3 Vitesse de trempe  

LÕinfluence de la vitesse de trempe en fin de forgeage a ŽtŽ ŽvaluŽe par comparaison des 
microstructures FATI et GATI, trempŽes ˆ lÕeau, avec les microstructures HATI et IATI, trempŽes 
ˆ lÕair. 

La vitesse de trempe la plus rapide, la trempe ˆ lÕeau, permet globalement dÕobtenir de 
meilleurs rŽsultats en termes de limite dÕŽlasticitŽ et de contrainte maximale, par rapport ˆ la 
trempe ˆ lÕair (Figure 5-12). Cependant cette influence est assez limitŽe, environ 10 ˆ 20 MPa. 

 
Figure 5-12 : influence de la vitesse de trempe sur les propriŽtŽs en traction. 
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Les essais de fluage montrent Žgalement un effet bŽnŽfique de la trempe la plus rapide sur le 
temps ˆ la rupture des microstructures testŽes (Figure 5-13). 

 
Figure 5-13 : influence de la vitesse de trempe sur les propriŽtŽs en fluage. 

Le gain sur les propriŽtŽs en traction et en fluage procurŽ par lÕutilisation de la trempe la plus 
rapide, provient du fait que plus la trempe est appliquŽe rapidement, plus on va figer la 
microstructure et ainsi conserver une microstructure de dislocations plus dense (Figure 5-14) 
ancrŽe par la prŽcipitation de !Õ produite pendant les revenus. 

 

  
Figure 5-14 : micrographies MET des microstructures de dislocations de la microstructure du galet A 
(Žquivalente ˆ celle du galet H) ˆ lÕŽtat brut de forge (ˆ gauche), et de la microstructure du galet F ˆ lÕŽtat 
brut de forge (ˆ droite). 
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5.2.2 Influence du type de gamme de traitements 
thermiques  : gamme standard ou gamme Direct 
Aging  

LÕinfluence du type de gamme de traitements thermiques a Žgalement ŽtŽ regardŽe. On 
distingue ici les gammes de traitements thermiques "standard" (avec un traitement de remise 
en solution), cÕest-ˆ-dire les gammes "subsolvus" et "supersolvus", et la gamme de 
traitements thermiques "Direct Aging", cÕest-ˆ-dire une gamme comprenant uniquement un 
traitement de revenu. Pour cela les rŽsultats obtenus sur la microstructure AATI sont comparŽs 
avec ceux obtenus sur la microstructure HATI, et ceux de la microstructure BATI avec ceux de 
la microstructure IATI.  

Cette comparaison montre que lÕutilisation de la gamme "Direct Aging " plut™t que la gamme 
"subsolvus" procure un bŽnŽfice de 100 ˆ 180 MPa sur la limite dÕŽlasticitŽ, et un gain 
compris entre 50 et 80 MPa pour la contrainte maximale (Figure 5-15). 

 

 
Figure 5-15: influence du type de gamme de traitements thermiques sur les propriŽtŽs en traction. 

Toutefois lÕutilisation de la gamme de traitements thermiques "Direct Aging" diminue la 
ductilitŽ dÕenviron 5% par rapport aux microstructures traitŽes avec la gamme de traitements 
thermiques "subsolvus" (Figure 5-16). 
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Figure 5-16 : Žvolution de lÕallongement ˆ la rupture. 

Les essais de fluage rŽalisŽs sur les microstructures AATI, BATI, HATI et IATI, montrent 
Žgalement un effet bŽnŽfique sur le temps ˆ la rupture de la gamme de traitements thermiques 
"Direct Aging" par rapport ˆ la gamme standard "subsolvus" (Figure 5-17). 

 

 
Figure 5-17 : reprŽsentation des temps ˆ la rupture obtenus en fluage (700¡C / 500 MPa) pour les 
microstructures AATI , BATI , HATI  et IATI  en fonction du nombre de chaudes et du type de gammes de 
traitements thermiques. 

Ces rŽsultats mettent en Žvidence lÕeffet bŽnŽfique sur les propriŽtŽs en traction et en fluage 
de la gamme "Direct Aging" par rapport aux gammes de traitements thermiques avec un 
traitement de remise en solution. 

Ce gain est dž ˆ la conservation dÕune partie de lÕŽcrouissage induit par le forgeage. En effet 
la gamme de traitements thermiques "Direct Aging" ne comporte pas de traitement ˆ une 
tempŽrature suffisamment ŽlevŽe pour restaurer compl•tement la microstructure de 
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dislocations, contrairement aux traitements de remise en solution des gammes "subsolvus" ou 
"supersolvus". Les traitements de revenus ensuite appliquŽs permettent de dŽvelopper une 
prŽcipitation de phase !Õ sur ces dislocations, ancrant ainsi celles-ci, ce qui accentue le 
durcissement de lÕalliage. 

De plus, lÕŽtude microstructurale a montrŽ que les microstructures ayant ŽtŽ traitŽes avec la 
gamme "Direct Aging" ont une fraction volumique de phase en lattes plus faible que les 
microstructures ayant ŽtŽ traitŽes avec les gammes de traitements thermiques "standard". 
Ainsi dans les microstructures traitŽes avec la gamme "Direct Aging", la quantitŽ dÕŽlŽments 
!Õ-g•nes disponibles est plus importante car ils ne sont pas consommŽs par la prŽcipitation de 
la phase en lattes. On peut donc penser que cette disponibilitŽ plus grande des ŽlŽments 
!Õ-g•nes permet dÕaugmenter la fraction volumique de phase !Õ, ce qui peut se traduire par, ˆ 
la fois, une augmentation de la limite dÕŽlasticitŽ, de la limite ˆ la rupture, et de la rŽsistance 
en fluage. 

 

Finalement les essais de traction et de fluage ont dŽmontrŽ lÕeffet bŽnŽfique de lÕutilisation 
dÕune gamme de traitements thermiques sans traitement de remise en solution. En effet 
lÕutilisation de la gamme "Direct Aging" permet un gain important sur les propriŽtŽs en 
traction, limite dÕŽlasticitŽ et contrainte maximale, et sur les propriŽtŽs en fluage. 

 

 

 

5.2.3 Remarque  sur les instabilitŽs de Portevin Ð Le 
Chatelier  

Lors des essais de traction rŽalisŽs ˆ 550¡C, des chutes de charges accompagnŽes de 
"claquements" sonores ont ŽtŽ observŽes sur les courbes de traction pour les microstructures 
DATI, FATI, GATI et IATI (Figure 5-18).  

Nous nous intŽresserons plus particuli•rement ˆ ce phŽnom•ne dans le Chapitre 7. 

 
Figure 5-18 : courbe contrainte - dŽformation enregistrŽe lors de lÕessai de traction ˆ 550¡C sur la 
microstructure DATI . 
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5.3 Conclusion  
Les observations microstructurales et lÕŽtude des propriŽtŽs mŽcaniques menŽes sur les 
microstructures traitŽes avec les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par 
ATI  Allvac ("subsolvus", "supersolvus", ou "Direct Aging") ont permis dÕidentifier les 
param•tres de forgeage et de traitement thermique permettant dÕobtenir les meilleures 
propriŽtŽs en traction et en fluage. 

Ces param•tres permettent dÕagir sur trois caractŽristiques microstructurales identifiŽes qui 
contr™lent les propriŽtŽs mŽcaniques. Ces trois caractŽristiques sont : la taille de grain, le taux 
dÕŽcrouissage, et la prŽcipitation de phase de type #. 

Le param•tre de forgeage le plus influant sur les propriŽtŽs de lÕalliage est la tempŽrature de 
forgeage. En effet ce param•tre conditionne la recristallisation du matŽriau lors du forgeage, 
ce qui va dŽterminer la taille de grain. La tempŽrature de forgeage agit Žgalement sur la 
prŽcipitation de la phase intergranulaire en lattes qui, elle-m•me permettra ultŽrieurement de 
contr™ler la taille de grain. 

Le nombre de chaudes est Žgalement un param•tre important. Son influence est peu marquŽe 
sur les propriŽtŽs en traction mais en fluage, on note un gain sur le temps ˆ la rupture lorsque 
le forgeage est rŽalisŽ en une chaude plut™t quÕen deux chaudes. Le nombre de chaudes 
modifie les propriŽtŽs en agissant sur le taux dÕŽcrouissage de la microstructure.  

LÕinfluence de la vitesse de trempe en fin de forgeage a Žgalement ŽtŽ ŽvaluŽe. Il est apparu 
que la trempe la plus rapide (trempe ˆ lÕeau) permet dÕamŽliorer les propriŽtŽs en fluage, et 
Žgalement les propriŽtŽs en  traction dans une moindre mesure.  

Enfin lÕincidence sur les propriŽtŽs du type de gamme de traitements thermiques utilisŽ 
("standard" ou "Direct Aging") a ŽtŽ ŽtudiŽe. Les essais ont montrŽ que ce param•tre a une 
grande influence sur les propriŽtŽs de lÕalliage. Ainsi lÕapplication aux microstructures "brutes 
de forge" de la gamme "Direct Aging" amŽliore significativement les propriŽtŽs en traction et 
en fluage par rapport aux microstructures traitŽes avec une gamme "standard", cÕest-ˆ-dire 
une gamme comportant un traitement de remise en solution. La gamme de traitements 
thermiques "Direct Aging" agit sur la microstructure en conservant une bonne partie de 
lÕŽcrouissage provenant du forgeage et en limitant la prŽcipitation de la phase en lattes. 

En termes de rŽsultats,  les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques en traction ont ŽtŽ obtenues pour 
les microstructures FATI et GATI, correspondant ˆ un forgeage ˆ 985¡C en une ou deux chaudes 
suivies dÕune trempe ˆ lÕeau, puis traitŽes avec la gamme de traitements thermiques "Direct 
Aging". 

En fluage, les meilleures propriŽtŽs ont ŽtŽ obtenues pour la microstructure DATI du galet 
forgŽ ˆ 1040¡C en une chaude, puis trempŽ ˆ lÕair et traitŽ avec la gamme de traitements 
thermiques "supersolvus". En effet, cette gamme de traitement thermomŽcanique procure ˆ 
cette microstructure la plus grande taille de grain, param•tre prŽpondŽrant pour les propriŽtŽs 
en fluage. Cependant la comparaison des propriŽtŽs en fluage des neuf microstructures 
ŽtudiŽes, a aussi mis en Žvidence lÕinfluence positive, sur ces propriŽtŽs, de lÕutilisation de la 
gamme de traitements thermiques "Direct Aging" et de la trempe ˆ lÕeau qui permettent 
dÕobtenir une microstructure de dislocations plus dense. 

Ces constations rejoignent celles faites par Cao et Kennedy en 2005 [Cao-2005b],  et par 
McDevitt et Bentley en 2009 [McDevitt-2009]. 

Dans leur Žtude publiŽe en 2005, Cao et Kennedy ont ŽtudiŽ lÕeffet, sur les propriŽtŽs en 
traction et en fluage, de lÕutilisation dÕune gamme de traitements thermiques "Direct Aging" 
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(788¡C x 2h + 650¡C x 8h) plut™t que dÕune gamme "standard" (954¡C x 1h + 788¡C x 2h + 
650¡C x 8h) sur lÕalliage ATI 718Plus ˆ lÕŽtat forgŽ. Dans leur Žtude, Cao et Kennedy ont 
mesurŽ cet effet en fonction de plusieurs param•tres de forgeage : tempŽrature de forgeage, 
taux de dŽformation, temps de maintien avant dŽformation, et vitesse de trempe en fin de 
forgeage. 

Ainsi Cao et Kennedy rel•vent que la tempŽrature de forgeage doit •tre comprise entre 954¡C 
et 1038¡C pour que la gamme de traitements thermiques "Direct Aging" soit bŽnŽfique pour 
les propriŽtŽs en traction et en fluage, par rapport ˆ la gamme "standard". Le temps de 
maintien prŽcŽdant le forgeage est Žgalement un param•tre critique. En effet lors dÕun 
maintien long (3 heures), la prŽcipitation de phase intergranulaire se dŽveloppe fortement et 
les propriŽtŽs mŽcaniques se dŽgradent. Enfin, dÕapr•s Cao et Kennedy, la vitesse de trempe 
en fin de forgeage et le taux de dŽformation imposŽ nÕont pas une grande influence sur les 
propriŽtŽs en traction et en fluage. 

Pour expliquer les diffŽrences de propriŽtŽs mŽcaniques en fonction du type de gamme de 
traitements thermiques utilisŽ, Cao et Kennedy avancent deux hypoth•ses. La premi•re est la 
variation de densitŽ de la microstructure de dislocations en fonction des param•tres de 
forgeage choisis. La seconde est liŽe ˆ la fraction de phase intergranulaire prŽcipitŽe. Selon 
que cette fraction volumique soit ŽlevŽe ou basse, il y aura plus ou moins dÕŽlŽments !Õ-g•nes 
disponibles, et donc le nombre de prŽcipitŽs !Õ et la fraction volumique de phase !Õ en seront 
affectŽs, augmentant ou diminuant ainsi le durcissement structural de lÕalliage. 

McDevitt et Bentley se sont Žgalement intŽressŽs ˆ lÕeffet, sur la microstructure et sur les 
propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage de lÕalliage ATI 718Plus, de lÕutilisation de la 
gamme de traitements thermiques "Direct Aging". Dans leur Žtude, les auteurs ont testŽ deux 
tempŽratures de forgeage (954¡C et 1038¡C) et deux vitesses de trempe en fin de forgeage 
(trempe air et trempe eau). 

McDevitt et Bentley notent que les meilleures propriŽtŽs en traction sont obtenues avec la 
tempŽrature de forgeage la plus basse (954¡C), alors quÕen revanche les meilleures propriŽtŽs 
en fluage sont obtenues avec la tempŽrature de forgeage la plus ŽlevŽe (1038¡C). McDevitt et 
Bentley confirment Žgalement que les microstructures traitŽes avec la gamme "Direct Aging" 
ont de meilleures propriŽtŽs que les microstructures traitŽes avec la gamme "standard". Afin 
dÕexpliquer ces rŽsultats, ils sÕappuient sur les deux m•mes hypoth•ses Žmises prŽcŽdemment 
par Cao et Kennedy :  

- la variation de la densitŽ de la microstructure de dislocations, 
- la fraction de la phase intergranulaire prŽcipitŽe. 

 

Finalement sur les neuf gammes de traitements thermomŽcaniques testŽes, la gamme 
prŽsentant le meilleur compromis entre les propriŽtŽs en traction et les propriŽtŽs en fluage, 
est la gamme FATI. Cette gamme est composŽe dÕun forgeage ˆ 985¡C en une chaude suivi 
dÕune trempe ˆ lÕeau, et dÕune sŽquence de traitements thermiques "Direct Aging", permettant 
dÕobtenir une microstructure ayant une taille de grain de 11 ASTM (8 ! m), dans laquelle 
lÕŽcrouissage rŽsultant du forgeage a ŽtŽ conservŽ, et prŽsentant une faible fraction volumique 
de phase en lattes. 
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Remarque : 

Pour terminer, on notera que l'interprŽtation des rŽsultats des essais mŽcaniques prŽsentŽs 
dans ce chapitre (ainsi d'ailleurs que dans le chapitre suivant) aurait pu •tre approfondie si 
nous avions pu disposer d'informations prŽcises concernant les caractŽristiques de la 
distribution des prŽcipitŽs $' intragranulaires correspondant ˆ chaque gamme de traitements 
thermomŽcaniques, puisque c'est cette population de prŽcipitŽs qui assure le durcissement 
structural de l'alliage. Les observations en MET nŽcessaires ˆ l'obtention de ces informations 
n'ont malheureusement pu •tre rŽalisŽes dans les temps impartis. En plus de la dŽtermination 
des caractŽristiques de la distribution des prŽcipitŽs $'  intragranulaires dans les Žtats qui ont 
ŽtŽ testŽs en traction et en fluage, l'examen en MET de la microstructure intragranulaire dans 
l'Žtat brut de forgeage ainsi qu'apr•s remise en solution aurait permis d'Žvaluer la pertinence 
des choix des tempŽratures de forgeage qui ont ŽtŽ faits pour cette Žtude ainsi que celle des 
tempŽratures de remise en solution des gammes de traitements thermiques "subsolvus" 
(appliquŽe aux galets A, B, C et E) et "supersolvus" (appliquŽe au galet D) prŽconisŽes par 
ATI Allvac.  
 
En effet, si le forgeage de la gamme D est rŽalisŽ ˆ une tempŽrature (1040¡C) nettement 
supŽrieure ˆ la tempŽrature de solvus de la phase $', nous n'avons pas les ŽlŽments pour 
affirmer que les forgeages des gammes A, B, E, F, G, H et I ˆ 985¡C, et m•me C, ˆ 940¡C, 
sont rŽalisŽs sur des microstructures dans lesquelles une distribution de prŽcipitŽs $' est encore 
prŽsente. 
Ainsi, la tempŽrature de solvus de la phase $' a ŽtŽ dŽterminŽe ˆ environ 980-990¡C dans 
l'alliage dŽnuŽ de phase intergranulaire %. Dans l'alliage o• cette phase % s'est dŽveloppŽe, 
celle-ci consommant une part non nŽgligeable du Niobium, du Titane et de l'Aluminium 
prŽsent dans l'alliage, il est probable que la fraction volumique de la phase $' soit plus basse et 
que cette phase soit donc moins riche en Niobium que dans l'alliage dŽnuŽ de phase %. Ces 
deux modifications des caractŽristiques de la phase $' se traduisent alors par un abaissement 
de sa tempŽrature de solvus qui sera d'autant plus important que la fraction volumique de 
phase % sera ŽlevŽe.  
On ne peut donc assurer que la tempŽrature de solvus de $' est suffisamment basse dans la 
microstructure en cours de forgeage pour que la distribution de $' antŽrieure au forgeage soit 
enti•rement dissoute lors des forgeages rŽalisŽs ˆ 985¡C ou 940¡C. 
 
En ce qui concerne les galets F, G, H et I sur lesquels a ŽtŽ appliquŽe la gamme de traitements 
thermiques "Direct Aging", le fait que la distribution de prŽcipitŽs $' soit Žventuellement 
partiellement hŽritŽe de l'Žtat antŽrieur au forgeage aurait alors probablement un effet non 
nŽgligeable sur la distribution de prŽcipitŽs $' apr•s revenu et sur les propriŽtŽs mŽcaniques, 
les param•tres de ces revenus n'ayant d'ailleurs pas ŽtŽ optimisŽs pour cet Žtat brut de forge. 
 
En ce qui concerne la gamme de traitements thermiques "subsolvus" appliquŽe sur les galets 
A, B, C, et E, la tempŽrature de remise en solution de 968¡C prŽconisŽe par ATI Allvac peut 
Žgalement para”tre trop basse pour effectivement produire une dissolution totale des 
prŽcipitŽs $', qu'ils soient antŽrieurs au refroidissement en fin de forgeage ou qu'il aient germŽ 
au cours de ce refroidissement. Lˆ encore, on peut s'interroger sur la pertinence des 
param•tres des revenus qui ont ŽtŽ appliquŽs ˆ un Žtat dont la microstructure prŽsenterait alors 
une distribution de prŽcipitŽs $' tr•s diffŽrente de ce que l'on attend apr•s une remise en 
solution totale des prŽcipitŽs $'. 
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Le planning de cette Žtude, en particulier les contraintes imposŽes par les dŽlais d'acquisition 
de la barre forgŽe, puis du forgeage des galets, de l'usinage des Žprouvettes de dŽformation et 
enfin de la rŽalisation des tr•s nombreux essais mŽcaniques et observations microstructurales 
en MEB ne laissait pas le temps de rŽaliser les analyses en MET qu'il aurait ŽtŽ utile de 
rŽaliser prŽalablement aux choix, d'abord, des tempŽratures de forgeage, ensuite de la 
tempŽrature de remise en solution, et m•me, enfin, des param•tres de revenu. 
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Chapitre 6 -  DŽfinition et Žtude des 
gammes de traitements 
thermiques optimisŽes  

 

 

Dans le chapitre prŽcŽdent nous avons ŽtudiŽ les propriŽtŽs mŽcaniques rŽsultant de diverses 
gammes de traitements thermomŽcaniques prŽconisŽes par ATI Allvac, et nous avons, ˆ partir 
de ces rŽsultats, identifiŽ plusieurs param•tres pouvant •tre amŽliorŽs.  

Ce chapitre expose dans un premier temps le travail rŽalisŽ pour sŽlectionner plusieurs 
gammes de forgeage et optimiser plusieurs param•tres des gammes de traitements 
thermiques, afin de crŽer trois nouvelles gammes de traitements thermomŽcaniques 
permettant dÕamŽliorer les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage.  

Dans un second temps les propriŽtŽs mŽcaniques rŽsultant de ces nouvelles gammes ont ŽtŽ 
testŽes puis comparŽes ˆ celles obtenues avec les gammes prŽconisŽes par ATI Allvac (testŽes 
dans le chapitre prŽcŽdent). 
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6.1 DŽfinition des gammes de traitements 
thermiques optimisŽes  

Dans le chapitre prŽcŽdent nous avons ŽtudiŽ les propriŽtŽs microstructurales et mŽcaniques 
de neuf microstructures, issues chacune dÕune gamme de traitements thermomŽcaniques 
comprenant une gamme de traitements thermiques prŽconisŽe par ATI Allvac. 

LÕobjectif de cette Žtude Žtait dÕidentifier les param•tres, des gammes de forgeage et des 
gammes de traitements thermiques, sur lesquels il est possible dÕagir pour amŽliorer les 
propriŽtŽs de lÕalliage. Ainsi, en se basant sur les conclusions de cette Žtude, plusieurs 
gammes de traitements thermomŽcaniques ont ŽtŽ dŽfinies en modifiant certains param•tres 
dans le but dÕobtenir des microstructures avec de meilleures propriŽtŽs mŽcaniques. 

 

6.1.1 Axes de dŽveloppement  

Une des conclusions du chapitre prŽcŽdant, est quÕune fraction volumique importante de 
phase # dŽgrade les propriŽtŽs mŽcaniques en fluage. De plus les prŽcipitŽs de phase de type 
# jouent certainement un r™le dans lÕendommagement de lÕalliage lors des essais de traction ˆ 
700¡C. Nous avons donc dŽcidŽ de dŽvelopper de nouvelles gammes de traitements 
thermomŽcaniques permettant de limiter la prŽcipitation de la phase de type #. 

Dans cette optique, deux gammes de forgeage ont ŽtŽ sŽlectionnŽes parmi les neuf dŽfinies 
prŽcŽdemment (voir Chapitre 4), et deux gammes de traitements thermiques ont ŽtŽ dŽfinies. 
La combinaison de ces deux gammes de forgeage et de ces deux gammes de traitements 
thermiques optimisŽes, a donnŽ lieu au dŽveloppement de trois gammes de traitements 
thermomŽcaniques optimisŽes. 

 

6.1.2 Choix des gammes de forgeage  

Les gammes de forgeages utilisŽes pour Žlaborer les gammes de traitements 
thermomŽcaniques optimisŽes ont ŽtŽ sŽlectionnŽes parmi les neuf gammes dŽfinies 
prŽcŽdemment (Chapitre 4). En effet, nous nÕavons pas eu la possibilitŽ, essentiellement pour 
des raisons de temps, de rŽaliser de nouvelles gammes de forgeage avec de nouveaux 
param•tres. 

Pour commencer, la gamme de forgeage C (forgeage ˆ 940¡C) a ŽtŽ ŽliminŽe car les 
microstructures rŽsultant de cette gamme de forgeage prŽsentent une fraction volumique de 
phase de type # importante. Les gammes de forgeage en deux chaudes ont Žgalement ŽtŽ 
ŽliminŽes sur la base des conclusions des essais mŽcaniques rŽalisŽs (Chapitre 5). 

Finalement, les deux gammes de forgeage qui ont ŽtŽ retenues sont la gamme D et la 
gamme F (Tableau 6-1). On rappelle que, la gamme de forgeage D consiste en un forgeage ˆ 
1040¡C en une chaude suivi dÕune trempe ˆ lÕair, et la gamme de forgeage F, un forgeage ˆ 
985¡C en une chaude suivi dÕune trempe ˆ lÕeau. 

La gamme D a ŽtŽ choisie, car la microstructure brute de forge, cÕest-ˆ-dire en fin de 
forgeage, ne prŽsente pas de prŽcipitation de phase #. De plus les essais de traction et de 
fluage menŽs sur la microstructure traitŽe avec la gamme ATI "supersolvus", ont dŽmontrŽ 
que cette microstructure avait dÕassez bonnes propriŽtŽs en traction et de tr•s bonnes 
propriŽtŽs en fluage.  
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La gamme F a, quant ˆ elle, ŽtŽ sŽlectionnŽe car, sur les neuf microstructures traitŽes et 
testŽes en traction et en fluage, cÕest la microstructure FATI qui prŽsentait le meilleur 
compromis entre les propriŽtŽs en traction et en fluage. De plus, la microstructure en fin de 
forgeage prŽsente tr•s peu de phase intergranulaire, et on a vu quÕil Žtait possible de limiter 
son dŽveloppement en utilisant une gamme de traitements thermiques de type Direct Aging. 

 

Gamme de 
forgeage 

T forgeage 
Nombre de 

chaudes 
Trempe 

D 1040 1 air 

F 985 1 eau 

Tableau 6-1 : gammes de forgeage retenues pour lÕŽlaboration des gammes de traitements 
thermomŽcaniques optimisŽes. 

 

6.1.3 Choix des gammes de traitements thermiques  

Ë la suite du forgeage, la gamme de traitements thermiques permettra de modifier la 
microstructure dont dŽpendent les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage. En particulier les 
diffŽrentes Žtapes de traitements thermiques (remise en solution et revenu) ont une grande 
influence sur la prŽcipitation de la phase intergranulaire de type #-Ni3Ti. Les tempŽratures de 
ces traitements devront donc •tre bien choisies pour permettre dÕobtenir des microstructures 
avec une faible fraction volumique de phase de type #. 

Deux gammes de traitements thermiques ont ŽtŽ dŽveloppŽes en tenant compte de cette 
contrainte : une gamme "Remise en Solution OptimisŽe" et une gamme "Direct Aging 
OptimisŽe" (Tableau 6-2). La gamme "Remise en Solution OptimisŽe" est composŽe dÕun 
traitement de remise en solution suivi dÕun traitement de revenu, tandis que la gamme "Direct 
Aging OptimisŽe" ne comporte que le traitement de revenu.  

Ce traitement de revenu a ŽtŽ optimisŽ gr‰ce ˆ une Žtude menŽe sur diffŽrentes 
microstructures de fa•on ˆ dŽfinir la tempŽrature de revenu permettant dÕobtenir la 
"meilleure" distribution de prŽcipitŽs de phase !Õ. Cette Žtude est dŽtaillŽe au paragraphe 6.1.5 
du chapitre. 

Pour la gamme "Remise en Solution OptimisŽe", le traitement de remise en solution doit •tre 
rŽalisŽ ˆ une tempŽrature permettant de dissoudre les prŽcipitŽs de phase !Õ formŽs lors de la 
trempe en fin de forgeage, et emp•chant la prŽcipitation de la phase intergranulaire #. LÕŽtude 
microstructurale, dŽtaillŽe dans le Chapitre 3, a montrŽ que, dans lÕalliage ATI 718Plus ˆ 
lÕŽtat forgŽ, la tempŽrature de solvus de la phase !Õ est comprise entre 980¡C  et 990¡C, tandis 
que celle de la phase intergranulaire # est situŽe autour de 980¡C. Ainsi, vu les tempŽratures 
de solvus des deux phases (!Õ et #), la dissolution des prŽcipitŽs de phase !Õ se fera toujours ˆ 
une tempŽrature proche de la tempŽrature de remise en solution de #. Finalement la 
tempŽrature du traitement de remise en solution, de la gamme "Remise en Solution 
OptimisŽe", a ŽtŽ fixŽe ˆ 1000¡C pour une durŽe dÕune heure. 

La vitesse de trempe ˆ la fin du traitement de remise en solution a Žgalement ŽtŽ fixŽe. De 
fa•on ˆ obtenir le plus grand nombre de germes de phase !Õ possible, nous avons choisi de 
rŽaliser une trempe rapide : trempe ˆ lÕeau. En effet, plus la vitesse de trempe est rapide, plus 
le nombre de germes sera important. Or, dans un alliage comme lÕATI 718Plus o• la fraction 
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volumique de phase !Õ est relativement faible (environ 20%), plus le nombre de prŽcipitŽs de 
phase !Õ est grand, meilleures sont ses propriŽtŽs mŽcaniques. Ë la suite du traitement de 
remise en solution et de la trempe ˆ lÕeau, un traitement de revenu est appliquŽ afin de faire 
cro”tre les germes obtenus lors de la trempe, et ainsi dÕobtenir la prŽcipitation de phase !Õ 
souhaitŽe.  

Gamme de 
traitements 
thermiques 

Remise en solution Revenu 

"Remise en Solution 
OptimisŽe" 

1000¡C x 1h, trempe 
eau ˆ dŽfinir 

"Direct Aging 
OptimisŽe" 

- ˆ dŽfinir 

Tableau 6-2 : gammes de traitements thermiques optimisŽes. 

 

6.1.4 Gammes de traitements thermomŽcaniques  

Finalement ˆ partir des deux gammes de forgeage sŽlectionnŽes (gammes D et F) et des deux 
gammes de traitements thermiques optimisŽes (gamme "Remise en Solution OptimisŽe" et 
gamme "Direct Aging OptimisŽe"), trois gammes de traitements thermomŽcaniques ont ŽtŽ 
dŽfinies (Tableau 6-3). 

La gamme de forgeage D a ŽtŽ associŽe ˆ la gamme de traitements thermiques "Direct Aging 
OptimisŽe", pour obtenir une microstructure avec une fraction volumique de phase 
intergranulaire plus faible que dans la microstructure DATI. De plus cette gamme de 
traitements thermiques permet de limiter la restauration de la microstructure de dislocations 
issue du forgeage, et donc de conserver une partie de lÕŽcrouissage. 

La seconde gamme de traitements thermomŽcaniques associe la gamme de forgeage F avec la 
gamme "Direct Aging OptimisŽe". LÕobjectif est ici dÕamŽliorer les propriŽtŽs de la 
microstructure FATI, qui prŽsentait le meilleur compromis entre propriŽtŽs en traction et 
propriŽtŽs en fluage, en optimisant la gamme de traitements thermiques Direct Aging 
prŽconisŽe par ATI Allvac. 

Enfin, la derni•re gamme de traitements thermiques associe, la gamme de forgeage F, ˆ la 
gamme de traitements thermiques "Remise en Solution OptimisŽe". Cependant la quantitŽ de 
matŽriau forgŽ selon la gamme F ne permettait pas de rŽaliser les essais pour les deux 
gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes, la gamme de traitements 
thermomŽcaniques avec la gamme de traitements thermiques "Remise en Solution OptimisŽe" 
a donc ŽtŽ rŽalisŽe ˆ partir de la moitiŽ restante du galet A. En effet la gamme de forgeage A 
est identique ˆ la gamme F, hormis la vitesse de refroidissement ˆ la fin du forgeage. 
Toutefois cette vitesse de refroidissement nÕa pas dÕincidence dans le cas dÕune gamme de 
traitements thermiques avec remise en solution, car les prŽcipitŽs de phase !Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), 
qui auraient prŽcipitŽ lors de la trempe sont dissous lors de la remise en solution et la 
microstructure de dislocations restaurŽe. 
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Gamme 
de 

forgeage 

T¡ forgeage 

 
Nb de 

chaudes 
Trempe 

Gammes de 
traitements thermiques 

optimisŽe 

A (&F) 985¡C 1 air Remise en Solution 

D 1040¡C 1 air Direct Aging 

F 985¡C 1 eau Direct Aging 

Tableau 6-3 : gammes de forgeage retenues et type de gammes de traitements thermiques qui y sont 
associŽs. 

 

6.1.5 Optimisation du traitement de revenu  

6.1.5.1 Revenu ATI Allvac  

Le traitement thermique de revenu prŽconisŽ par ATI Allvac est un traitement en deux paliers 
successifs : 

¥ un premier palier ˆ 788¡C pendant huit heures, 
¥ un second palier ˆ 704¡C pendant huit heures.  

La transition entre ces deux paliers est assurŽe par un refroidissement contr™lŽ ˆ 56¡C/h.  

Ce revenu en deux paliers recommandŽ par ATI Allvac est directement inspirŽ du revenu 
appliquŽ ˆ lÕalliage Inconel 718, traduisant une volontŽ de ATI Allvac de prŽsenter lÕalliage 
ATI 718Plus comme un alliage quÕil est possible de mettre en oeuvre comme lÕInconel 718 
(Tableau 6-4). 

Inconel 718 ATI 718Plus 

¥ 720¡C x 8h, refroidissement ˆ 50¡C/h 
jusquÕˆ 620¡C ; 

 
¥ 620¡C x 8h, refroidissement ˆ lÕair. 

 
¥ 788¡C x 8h, refroidissement ˆ 56¡C/h 

jusquÕˆ 704¡C ; 
 

¥ 704¡C x 8h, refroidissement ˆ lÕair. 
 

Tableau 6-4 : traitements de revenu standard pour lÕInconel 718 et pour le superalliage ATI 718Plus. 

LÕInconel 718 est un alliage dont le durcissement structural  est essentiellement assurŽ par la 
prŽcipitation de la phase !ÕÕ-Ni3Nb ce qui justifie lÕutilisation dÕun revenu en deux paliers, 
avec le premier ˆ plus haute tempŽrature que le second. En effet, la phase !ÕÕ-Ni3Nb ne 
prŽcipite pas pendant la trempe ˆ la fin du forgeage, mais prŽcipite lors du premier palier du 
revenu. Le second palier est ensuite appliquŽ, pour dŽtensionner la microstructure, cÕest-ˆ-dire 
pour Žliminer, au moins partiellement, les contraintes rŽsiduelles dues ˆ la prŽcipitation de la 
phase !ÕÕ lors du premier palier. 

Dans les alliages dont le durcissement structural est assurŽ par la prŽcipitation de la phase 
!Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), la prŽcipitation de cette phase a lieu lors du refroidissement prŽcŽdant le 
revenu (trempe en fin de forgeage, ou trempe en fin de traitement de remise en solution). 
Dans ces alliages, le revenu est le plus souvent rŽalisŽ en deux paliers avec le second ˆ une 
tempŽrature plus ŽlevŽe que le premier. Durant le premier palier, les !Õ tertiaires grossissent, 
tandis que les !Õ secondaires sont peu affectŽs. Le second palier ach•ve, au moins 
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partiellement, la migration des ŽlŽments "!Õ-g•nes" vers les prŽcipitŽs !Õ (tertiaires et 
secondaires). 

 

Dans lÕalliage ATI 718Plus, la prŽcipitation de la phase !Õ ne comporte quÕune seule 
population de prŽcipitŽs !Õ. Ainsi lors du revenu prŽconisŽ par ATI Allvac, le premier palier 
permet de faire cro”tre les prŽcipitŽs de phase !Õ, et dÕhomogŽnŽiser la distribution de ces 
prŽcipitŽs, mais le second palier ˆ une tempŽrature infŽrieure ˆ celle du premier palier nÕa pas 
dÕutilitŽ avŽrŽe. 

 

6.1.5.2 Revenu optimisŽ 

Pour le traitement de revenu optimisŽ, nous avons donc choisi de mettre au point un revenu 
avec un seul palier. LÕoptimisation de ce revenu a ŽtŽ menŽe sur la tempŽrature de celui-ci, 
tandis que le temps de maintien a ŽtŽ fixŽ ˆ huit heures. 

La dŽtermination de la tempŽrature optimale de revenu a ŽtŽ rŽalisŽe sur les galets 
correspondants aux gammes de forgeage sŽlectionnŽes pour constituer les gammes de 
traitements thermomŽcaniques optimisŽes, cÕest-ˆ-dire les gammes de forgeage D et F. 

Lors du revenu, les prŽcipitŽs de phase !Õ qui ont prŽcipitŽ lors de la trempe de fin de forgeage 
ou de fin de remise en solution, vont cro”tre et leur distribution sÕhomogŽnŽiser. Cette Žtape 
est donc cruciale pour obtenir une taille et une distribution des prŽcipitŽs optimales, qui 
procureront ˆ lÕalliage la limite dÕŽlasticitŽ la plus ŽlevŽe. Ë tempŽrature ambiante, le 
maximum de la limite dÕŽlasticitŽ se traduit par un maximum de duretŽ, quÕil est facile de 
mesurer par des essais de duretŽ. 

Pour sÕaffranchir de lÕeffet des prŽcipitŽs de phase #-Ni3Ti et de lÕeffet de lÕŽcrouissage 
rŽsiduel, et se concentrer sur lÕoptimisation de la prŽcipitation de la phase $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), 
chaque Žchantillon brut de forge a subi un traitement de remise en solution ˆ 1000¡C pendant 
une heure. Ë la suite de cette remise en solution, un revenu de huit heures est appliquŽ aux 
Žchantillons. Quatre tempŽratures de revenu ont ŽtŽ testŽes : 650¡C, 700¡C, 750¡C et 800¡C. 

Chaque microstructure ainsi traitŽe, a ŽtŽ caractŽrisŽe gr‰ce ˆ des observations 
microstructurales rŽalisŽes en MEB (Figure 6-1), et des essais de microduretŽ Vickers rŽalisŽs 
avec une charge de 100g de fa•on ˆ obtenir des empreintes intragranulaires afin dÕŽviter les 
effets de taille de grain. 
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Figure 6-1 : micrographies MEB des microstructures issues de la gamme de forgeage F ayant subi une 
remise en solution ˆ 1000¡C puis un revenu ˆ diffŽrentes tempŽratures. (La fl•che rouge indique la 
prŽsence de quelques prŽcipitŽs de phase aiguillŽe apr•s un revenu ˆ 800¡C.) 

 

Pour chaque microstructure rŽalisŽe, on observe une taille de grain ŽlevŽe, de lÕordre de 
5 ASTM pour les microstructures issues de la gamme de forgeage D, et de lÕordre de 6 ASTM 
pour les microstructures issues de la gamme de forgeage F. Cette taille de grain importante est 
due ˆ lÕŽtape de remise en solution ˆ 1000¡C pendant une heure, lors de laquelle les prŽcipitŽs 
de phase intergranulaire qui sont dissous, ne font plus obstacle ˆ la croissance des grains. 

De plus les micrographies, prŽsentŽes Figure 6-1, montrent quÕapr•s une remise en solution et 
un revenu de huit heures ˆ 650¡C, 700¡C ou 750¡C, aucune prŽcipitation de phase #-Ni3Ti 
nÕest visible, quelle que soit la microstructure de dŽpart, D ou F. En revanche ˆ la suite dÕune 
remise en solution et dÕun revenu de huit heures ˆ 800¡C,  quelques prŽcipitŽs de phase 
#-Ni3Ti apparaissent. 
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Figure 6-2 : profil s des mesures de duretŽ en fonction de la tempŽrature de revenu appliquŽe. 

Les tests de microduretŽ Vickers (Figure 6-2) rŽalisŽs sur chaque microstructure, ont permis 
de mettre en Žvidence que le maximum de duretŽ est atteint pour la tempŽrature de revenu de 
750¡C, pour les microstructures issues de la gamme de forgeage D comme pour celles issues 
de la gamme de forgeage F. 

Cette dŽtermination de la tempŽrature optimum de revenu a ŽtŽ rŽalisŽe avant quÕil ne soit 
dŽcidŽ dÕoptimiser une gamme de type Direct Aging en plus dÕune gamme avec remise en 
solution. Faute de temps, la dŽtermination de la tempŽrature de revenu produisant la limite 
dÕŽlasticitŽ la plus ŽlevŽe dans une microstructure nÕayant pas subi une remise en solution 
totale (gamme "Direct Aging OptimisŽe")  nÕa pu •tre rŽalisŽe. 

En consŽquence cÕest le m•me traitement de revenu ˆ 750¡C pendant 8 heures qui compl•te 
les gammes de traitements thermomŽcaniques (forgeage et traitements thermiques) 
optimisŽes, que celles-ci comprennent un traitement de remise en solution (gamme "Remise 
en Solution OptimisŽe") ou se contentent dÕun  traitement de revenu (gamme "Direct Aging 
OptimisŽe"). 

 

 

Remarques :  

LÕŽtude des revenus que nous avons menŽe prŽsente quelques limites. 

La premi•re vient du fait que les microstructures ˆ lÕŽtat brut de forge D et F, ont ŽtŽ traitŽes 
avec un traitement de remise en solution. Ce traitement ˆ pour effet de remettre en solution 
les phases prŽcipitŽes et de restaurer la microstructure de dislocations, ce qui fait que 
finalement les deux microstructures initiales, sont identiques apr•s le traitement de remise en 
solution. On obtient donc naturellement des rŽsultats identiques sur les deux microstructures.  

La seconde limite est le nombre de param•tres ŽtudiŽs. En effet, notre Žtude tient uniquement 
compte de la tempŽrature de revenu pour un temps de maintien fixŽ ˆ huit heures. Il aurait 
Žgalement ŽtŽ intŽressant de faire varier ce temps de maintien pour observer son influence 
sur la prŽcipitation de la phase Õ, mais aussi de la phase " . Cependant le temps imparti ˆ 
lÕŽtude ne nous a pas permis de travailler sur lÕoptimisation de ce param•tre temps pour le 
traitement de revenu. 
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6.1.6 Gammes de traitements thermomŽcaniques 
optimisŽes  

La dŽfinition finale des trois gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes est 
prŽsentŽe dans le Tableau 6-5. 

 

Gamme 
de 

forgeage 
T¡ forgeage 

Nb de 
chaudes 

Trempe 
Traitements thermiques 

Remise en solution Revenu 

A (&F) 985¡C 1 air 
1000¡C x 1h, 

trempe eau 

750¡C x 8h, 

trempe air 

D 1040¡C 1 air - 
750¡C x 8h, 

trempe air 

F 985¡C 1 eau - 
750¡C x 8h, 

trempe air 

Tableau 6-5 : gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes finales. 
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6.2 CaractŽrisation  

6.2.1 CaractŽrisation des microstructures  

Les microstructures rŽsultant des gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes, 
cÕest-ˆ-dire les microstructure AOPTI, DOPTI et FOPTI sont prŽsentŽes dans la Figure 6-3. 

  

 

Figure 6-3 : micrographies MEB en Žlectrons 
secondaires In Lens des microstructures Aopti, Dopti 
et Fopti. 

 

 

Les observations rŽalisŽes en MEB rŽv•lent que la microstructure Dopti prŽsente de fins 
prŽcipitŽs de phase # distribuŽs le long des joints de grains.  

Cependant dans lÕŽtude des revenus la microstructure D qui a subi une remise en solution 
(1000¡C x 1h) puis un revenu ˆ 750¡C pendant huit heures, ne prŽsente aucune prŽcipitation 
de phase #. LÕabsence de prŽcipitŽ de phase # rŽsulte donc de la restauration de la 
microstructure de dislocations qui a lieu lors du traitement de remise en solution. Ainsi dans 
la microstructure restaurŽe, aucune prŽcipitation nÕest observŽe, tandis que dans la 
microstructure DOPTI, qui nÕa pas subi de traitement de remise en solution, et dont la 
microstructure de dislocations nÕest donc pas restaurŽe, des prŽcipitŽs de phase de type # se 
sont dŽveloppŽs. Cette observation confirme lÕhypoth•se, dŽveloppŽe dans le Chapitre 3, 
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selon laquelle les dŽfauts dÕempilement prŽsents dans la matrice sont des sites privilŽgiŽs pour 
la prŽcipitation de la phase de type #. 

Cette m•me constatation est faite pour la microstructure FOPTI et la microstructure F qui a subi 
un traitement de remise en solution puis un revenu ˆ 750¡C pendant huit heures (voir Žtude 
des revenus). On observe Žgalement que la fraction volumique de phase de type # est 
lŽg•rement plus importante dans la microstructure FOPTI que dans la microstructure DOPTI car 
lÕŽcrouissage induit par la gamme de forgeage F est plus important quÕavec la gamme de 
forgeage D du fait de la tempŽrature de forgeage, 985¡C pour la gamme F contre 1040¡C pour 
la gamme D. 

La comparaison des microstructures FATI et FOPTI, dont la seule diffŽrence dans lÕŽlaboration 
est le traitement de revenu, montre que la microstructure FATI prŽsente une fraction volumique 
de phase intergranulaire un peu plus ŽlevŽe, avec des prŽcipitŽs de taille plus importante, que 
dans la microstructure FOPTI. 

 

Les observations rŽalisŽes sur la microstructure AOPTI ont montrŽ lÕabsence de prŽcipitŽs de 
phase de type #, et une forte croissance de la taille de grain par rapport ˆ la microstructure ˆ 
lÕŽtat brut de forge : 6 ASTM (45! m) dans la microstructure AOPTI contre11,5 ASTM (7 ! m) 
dans la microstructure brute de forge. Cette forte croissance est la consŽquence du traitement 
de remise en solution ˆ 1000¡C pendant une heure. Ë cette tempŽrature les prŽcipitŽs 
intergranulaires sont dissous, et ne peuvent donc plus limiter la croissance de la taille de grain 
par ancrage des joints de grains. De plus, le traitement de remise en solution entra”ne la 
restauration de la microstructure de dislocations, ce qui a pour effet de ralentir la prŽcipitation 
de la phase intergranulaire de type # (Chapitre 3), expliquant lÕabsence de prŽcipitŽs de phase 
intergranulaire dans la microstructure AOPTI. 
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6.2.2 ƒtude des propriŽtŽs mŽcaniques  relatives aux 
gammes de traitements thermiques optimisŽes  

Les rŽsultats des essais de traction et de fluage menŽs sur les microstructures AOPTI, DOPTI et 
FOPTI sont reportŽs dans le Tableau 6-6. 

 

 
Traction 20¡C 550¡C 700¡C  Fluage 700¡C 

500MPa 

Aopti 

(RS) 

Re0,2 (MPa) 891 791 793  tr (h) 1115 

Rm (MPa) 1364 1140 956  A (%) 32,2 
A (%) 29,4 23,8 5,4  V2 (10-9.s-1) 1,2 

Dopti 

(DA) 

Re0,2 (MPa) 1100 991 987  tr (h) 1278 

Rm (MPa) 1479 1327 1155  A (%) 23,7 
A (%) 23,2 21 4,9  V2 (10-9.s-1) 1,9 

Fopti 

(DA) 

Re0,2 (MPa) 1282 1108 1092  tr (h) 351 

Rm (MPa) 1583 1464 1254  A (%) 40,8 
A (%) 19,5 14,4 5,5  V2 (10-9.s-1) 11,3 

RS = gamme de traitements thermiques avec une Žtape de remise en solution. 
DA = gamme  de traitements thermiques sans Žtape de remise en solution. 
Tableau 6-6 : propriŽtŽs mŽcaniques en traction (limite dÕŽlasticitŽ, contrainte maximale, et allongement ˆ 
la rupture)  et en fluage (temps ˆ la rupture, allongement ˆ la rupture, et vitesse de fluage secondaire) des 
microstructures correspondant aux gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes. 

Dans un premier temps, ces rŽsultats seront comparŽs avec les rŽsultats obtenus sur les m•mes 
galets mais traitŽs avec les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par ATI Allvac. 
Cette comparaison permettra de dŽterminer si les choix rŽalisŽs pour les gammes de 
traitements thermomŽcaniques optimisŽes ont permis dÕamŽliorer les propriŽtŽs mŽcaniques 
de lÕalliage forgŽ selon la gamme D ou F (A). 

Dans un second temps, les rŽsultats des essais mŽcaniques menŽs sur les microstructures 
optimisŽes seront comparŽs entre eux, afin dÕidentifier quels jeux de param•tres donnent les 
meilleures propriŽtŽs en traction et en fluage. 

 

6.2.2.1 Gamme Direct Aging : comparaison de F OPTI  avec F ATI  

La comparaison des essais de traction et de fluage rŽalisŽs sur les microstructures FATI et FOPTI 
permet dÕŽvaluer lÕeffet, sur les propriŽtŽs mŽcaniques, de lÕutilisation de la gamme de 
traitements thermiques "Direct Aging OptimisŽe", plut™t que de la gamme "Direct Aging" 
prŽconisŽe par ATI Allvac. La diffŽrence tient dans le fait que le revenu appliquŽ ˆ FATI est 
788¡C x 8h + 704¡C x 8h, alors que celui appliquŽ ˆ FOPTI est 750¡C x 8h. 

En traction (Figure 6-4), on constate que la limite dÕŽlasticitŽ est Žquivalente pour les deux 
microstructures ˆ tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C. Cependant ˆ 700¡C, la gamme "Direct 
Aging OptimisŽe" procure ˆ la microstructure un gain dÕenviron 70 MPa par rapport ˆ la 
microstructure traitŽe avec la gamme "Direct Aging" recommandŽe par ATI Allvac. 

De plus, on observe que la contrainte maximale est Žgalement Žquivalente pour les deux 
microstructures ˆ tempŽrature ambiante, mais ˆ 700¡C la microstructure FOPTI prŽsente une 
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contrainte maximale supŽrieure dÕenviron 100 MPa ˆ celle de la microstructure FATI. Ë 
550¡C, la mesure de la contrainte maximale pour la microstructure FOPTI est perturbŽe par 
lÕapparition de brutales chutes de charge, induisant une diffŽrence de contrainte maximale 
entre les deux microstructures ˆ cette tempŽrature. 

On constate Žgalement quÕˆ tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C lÕallongement ˆ la rupture est du 
m•me ordre de grandeur pour les microstructures FATI et FOPTI. En revanche ˆ 700¡C, 
lÕallongement ˆ la rupture est plus faible pour la microstructure FOPTI (environ 5%) que pour 
la microstructure FATI (environ 9%). 

 
Figure 6-4: Žvolution de la limite dÕŽlasticitŽ et de la contrainte maximale en fonction de la tempŽrature 
pour les microstructures FATI  et FOPTI. 

Les propriŽtŽs en fluage des microstructures FATI et FOPTI ont Žgalement ŽtŽ comparŽes. Il en 
ressort que la microstructure FATI prŽsente un temps ˆ la rupture plus long que la 
microstructure FOPTI (Figure 6-5). 

 

Figure 6-5 : courbes de fluage (700¡C/500MPa) enregistrŽes pour les microstructures FATI  et FOPTI. 
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Les deux microstructures FATI et FOPTI ont des tailles de grain identiques et leurs 
microstructures de dislocations sont Žgalement tr•s similaires. Ces caractŽristiques ne 
permettent donc pas dÕexpliquer la diffŽrence entre les deux microstructures vis ˆ vis de leur 
rŽsistance au fluage. 

Cependant, les observations en MEB (Figure 6-6) ont montrŽ que les microstructures FATI et 
FOPTI, prŽsentent une prŽcipitation de phase de type #, avec une fraction volumique qui est 
plus importante dans la microstructure FATI que dans la microstructure FOPTI. Pour ces deux 
microstructures, cette prŽcipitation de phase de type # se caractŽrise par la distribution de fins 
prŽcipitŽs au niveau des joints de grains, plus ou moins rapprochŽs en fonction de la fraction 
volumique de phase de type # prŽcipitŽe. 

  
Figure 6-6 : micrographies MEB des microstructures FATI  (ˆ droite) et FOPTI (ˆ gauche). 

Cette diffŽrence de prŽcipitation au niveau des joints de grains joue certainement un r™le lors 
de la sollicitation en fluage des deux microstructures. En effet, il semble que le mŽcanisme de 
fluage prŽdominant est le mŽcanisme de glissement aux joints de grains. Ce mŽcanisme 
implique le glissement de dislocations ˆ proximitŽ des joints de grains. Les prŽcipitŽs de 
phase # distribuŽs sur ces joints de grains agissent alors comme des obstacles au passage des 
dislocations, renfor•ant ainsi la tenue en fluage de la microstructure. 

Ce phŽnom•ne est certainement plus marquŽ dans la microstructure FATI, qui a une fraction 
volumique de phase # plus ŽlevŽe, que dans la microstructure FOPTI, ce qui explique la 
rŽsistance en fluage diminuŽe de moitiŽ de la microstructure FOPTI. Ce rŽsultat sugg•re quÕil 
existe une fraction volumique optimum de phase intergranulaire, au dessous de laquelle le 
fluage aux joints de grains (en particulier dans les microstructures ˆ petits grains) devient plus 
facile, et au dessus de laquelle les lattes de phase # facilitent lÕendommagement. 

 

6.2.2.2 Gamme Remise en Solution : AOPTI  vs A ATI  

La comparaison des propriŽtŽs mŽcaniques des microstructures AOPTI et AATI permet de 
comparer lÕinfluence sur les propriŽtŽs mŽcaniques, de la gamme de traitements thermiques 
avec remise en solution "subsolvus" (cÕest-ˆ-dire la gamme de traitements thermiques a 
appliquer ˆ lÕalliage forgŽ subsolvus de " ) prŽconisŽe par ATI Allvac, et de la gamme 
"Remise en Solution OptimisŽe".  
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LÕutilisation de la gamme "Remise en Solution OptimisŽe", plut™t que la gamme avec remise 
en solution "subsolvus" prŽconisŽe par ATI Allvac, entra”ne une perte tr•s importante au 
niveau de la limite dÕŽlasticitŽ et la contrainte maximale (Figure 6-7). 

 
Figure 6-7 : Žvolution de la limite dÕŽlasticitŽ et de la contrainte maximale en fonction de la tempŽrature 
pour les microstructures AATI  et AOPTI. 

Les essais de fluage ont, en revanche, dŽmontrŽ lÕeffet bŽnŽfique de la gamme "Remise en 
Solution OptimisŽe", puisque la microstructure AOPTI conduit ˆ un temps ˆ la rupture 
nettement plus long que la microstructure AATI (Figure 6-8). 

 
Figure 6-8 : courbes de fluage (700¡C/500MPa) enregistrŽes pour les microstructures AATI  et AOPTI. 

Les propriŽtŽs tr•s diffŽrentes des deux microstructures AATI, et AOPTI, sÕexpliquent en grande 
partie par lÕimportante diffŽrence de taille de grain entre ces deux microstructures. En effet, la 
taille de grain de la microstructure AATI est de 11 ASTM (8 ! m), tandis que la taille de grain 
pour la microstructure AOPTI est de 6 ASTM (45 ! m). La grande taille de grain de la 
microstructure AOPTI, dŽgrade ses propriŽtŽs en traction, mais favorise ses propriŽtŽs en fluage 
car, ˆ cette tempŽrature et sous cette contrainte, le mŽcanisme de fluage prŽpondŽrant est le 
glissement intergranulaire. 
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6.2.2.3 DOPTI  vs D ATI  

Les rŽsultats des essais mŽcaniques menŽs sur les microstructures DOPTI et DATI sont 
comparŽs afin de vŽrifier si lÕutilisation de la gamme de traitements thermiques optimisŽe a 
permis dÕamŽliorer les propriŽtŽs mŽcaniques, par rapport ˆ la microstructure traitŽe avec la 
gamme prŽconisŽe par ATI Allvac.  

La microstructure DOPTI prŽsente une limite dÕŽlasticitŽ supŽrieure dÕenviron 50 MPa, ˆ celle 
mesurŽe pour la microstructure DATI, pour les trois tempŽratures dÕessai testŽes (Figure 6-9).  

En ce qui concerne la contrainte maximale,  les deux microstructures sont assez proches, mais 
on note tout de m•me, quÕˆ 700¡C la microstructure DOPTI prŽsente une contrainte maximale 
plus ŽlevŽe que la microstructure DATI. 

 
Figure 6-9 : Žvolution de la limite dÕŽlasticitŽ et de la contrainte maximale en fonction de la tempŽrature 
pour les microstructures DATI  et DOPTI. 

En fluage une augmentation significative du temps ˆ la rupture est observŽe pour la 
microstructure DOPTI par rapport ˆ la microstructure DATI, malgrŽ la dispersion des rŽsultats 
(Figure 6-10). 

 
Figure 6-10 : courbes de fluage (700¡C/500MPa) enregistrŽes pour les microstructures FATI  et FOPTI. 
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La taille de grain Žtant similaire entre les deux microstructures, ce param•tre ne peut pas 
expliquer la diffŽrence entre leurs propriŽtŽs mŽcaniques, en particulier en fluage. 

En revanche le taux dÕŽcrouissage des deux microstructures est diffŽrent. En effet, la 
microstructure DOPTI est plus Žcrouie que la microstructure DATI, car la gamme de traitements 
thermiques optimisŽe ne comprend pas de traitement de remise en solution permettant de 
restaurer la microstructure de dislocations, tandis que la gamme "supersolvus" prŽconisŽe par 
ATI Allvac comprend ce type de traitement thermique. 

Les observations microstructurales ont Žgalement montrŽ que la microstructure DOPTI prŽsente 
une fraction volumique plus faible de prŽcipitŽs de phase de type #. De plus, ces prŽcipitŽs 
intergranulaires sont plus petits et moins aiguillŽs dans la microstructure DOPTI que dans la 
microstructure DATI. 

Comme nous lÕavons expliquŽ prŽcŽdemment, ces prŽcipitŽs distribuŽs sur les joints de grains 
agissent comme des points dÕancrage, qui ralentissent le glissement intergranulaire lors de la 
sollicitation en fluage. Ainsi la microstructure DOPTI, qui prŽsente des prŽcipitŽs de phase de 
type # plus fins et mieux distribuŽs le long des joints de grains que la microstructure DATI, a 
un temps ˆ la rupture en fluage plus long. 

 

6.2.2.4 Microstructures optimisŽes : AOPTI  - D OPTI  - F OPTI  

Les propriŽtŽs des microstructures optimisŽes ont prŽcŽdemment ŽtŽ comparŽes ˆ celles des 
microstructures obtenues avec les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par 
ATI  Allvac. Nous allons ˆ prŽsent comparer les rŽsultats obtenus sur les trois microstructures 
issues des gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes. 

 
Figure 6-11 : Žvolution de la limite dÕŽlasticitŽ et de la contrainte maximale en fonction de la tempŽrature 
pour les microstructures AOPTI, DOPTI, et FOPTI. 

En traction, la microstructure prŽsentant la limite dÕŽlasticitŽ et la contrainte maximale la plus 
ŽlevŽe est la microstructure FOPTI, tandis la microstructure AOPTI prŽsente la limite dÕŽlasticitŽ 
et la contrainte maximale les plus faibles (Figure 6-11). La microstructure DOPTI prŽsente des 
propriŽtŽs en traction intermŽdiaires entre les deux autres microstructures. 
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En terme dÕallongement ˆ la rupture, la microstructure AOPTI prŽsente la dŽformation la plus 
grande, et la microstructure FOPTI prŽsente la dŽformation la plus faible, pour les essais 
rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante et ˆ 550¡C. Pour les essais rŽalisŽes ˆ 700¡C, lÕallongement ˆ 
la rupture se situe ˆ environ 5% pour les trois microstructures optimisŽes. 

Les diffŽrences observŽes entre les propriŽtŽs en traction des diffŽrentes microstructures sont 
essentiellement la consŽquence de la diffŽrence de taille de grain qui existe entre ces 
diffŽrentes microstructures. 

 

Les essais de fluage ont mis en Žvidence la plus faible rŽsistance de la microstructure FOPTI 
par rapport aux microstructures AOPTI et DOPTI, sous ce type de sollicitation (Figure 6-12). On 
constate en effet que la microstructure FOPTI prŽsente un temps ˆ la rupture infŽrieur ˆ 
400 heures, alors que les microstructures AOPTI et DOPTI prŽsentent toutes deux un temps ˆ la 
rupture supŽrieur ˆ 1000 heures.  

 
Figure 6-12 : courbes de fluage (700¡C/500MPa) enregistrŽes pour les microstructures AOPTI, DOPTI et 
FOPTI. 

Cette diffŽrence de temps ˆ la rupture est cette fois encore due ˆ la diffŽrence de taille de 
grain entre les microstructures. En effet, la taille de grain de la microstructure FOPTI est de 
11 ASTM (8 ! m), tandis que la microstructure DOPTI a une taille de grain de 9 ASTM (16 
! m), et la microstructure AOPTI une taille de grain de 6 ASTM (45 ! m). 

Ainsi la microstructure possŽdant la taille de grain la plus petite prŽsente le temps ˆ la rupture 
le plus court, ce qui sugg•re que le mŽcanisme de dŽformation prŽdominant est le glissement 
intergranulaire. 

Cependant, si le temps ˆ la rupture Žtait uniquement dŽpendant de la taille de grain, la 
microstructure AOPTI devrait prŽsenter un temps ˆ la rupture plus long que la microstructure 
DOPTI ce qui nÕest pas le cas. LÕobservation en MEB des deux microstructures a montrŽ que la 
microstructure DOPTI prŽsente des joints de grains sur lesquels sont distribuŽs de fins 
prŽcipitŽs de phase de type #, tandis que la microstructure AOPTI ne prŽsente aucune 
prŽcipitation de phase intergranulaire. Cette diffŽrence de prŽcipitation au niveau des joints de 
grains joue certainement un r™le lors de la sollicitation en fluage des deux microstructures. 
Dans la microstructure DOPTI, les prŽcipitŽs de phase de type # distribuŽs le long des joints de 



Chapitre 6 : DŽfinition et Žtude des gammes de traitements thermiques optimisŽes 

 

134 

 

grains, agissent probablement comme des obstacles au glissement intergranulaire, ralentissant 
ainsi la dŽformation lorsque le matŽriau est sollicitŽ en fluage. 

De plus, la microstructure DOPTI est plus Žcrouie que la microstructure AOPTI. Cette diffŽrence 
rŽsulte des traitements thermiques subis par les deux microstructures. La microstructure AOPTI 
a, en effet, subi un traitement de remise en solution, contrairement ˆ la microstructure DOPTI. 

Ainsi la baisse de la rŽsistance ˆ la rupture de la microstructure DOPTI associŽe ˆ sa taille de 
grain plus petite, est compensŽe par la prŽcipitation de phase de type #, distribuŽe de fa•on 
optimale sur les joints de grains, et ˆ une microstructure de dislocations plus dense. 

 

 

Remarque : 

LÕallongement ˆ la rupture observŽ sur les essais de traction ˆ 700¡C pour les microstructures 
optimisŽes, est plus faible que lÕallongement ˆ la rupture observŽ pour les microstructures 
traitŽes avec les gammes de traitements thermiques prŽconisŽes par ATI Allvac (Figure 6-13). 
Cet allongement plus faible, est ˆ rapprocher de lÕallure des courbes. En effet dans le chapitre 
prŽcŽdent, on a vu que sur les courbes de traction ˆ 700¡C, la contrainte maximale Žtait 
atteinte tr•s rapidement apr•s la limite dÕŽlasticitŽ, et quÕensuite, on observait une courbe 
dŽcroissante tŽmoignant de lÕendommagement continu de lÕŽprouvette. Pour les 
microstructures optimisŽes, la contrainte maximale nÕappara”t quÕapr•s un certain Žcrouissage 
apr•s la limite dÕŽlasticitŽ. 

 

 
Figure 6-13 : courbes contrainte/dŽformation obtenues lors des essais de traction ˆ 700¡C pour les 
microstructures AATI , DATI , FATI , AOPTI, DOPTI, et FOPTI. 
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6.3 Conclusion  
LÕŽtude des microstructures et des propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage rŽalisŽe sur 
les microstructures optimisŽes AOPTI, DOPTI et FOPTI, a permis dÕidentifier les param•tres de 
traitements thermiques donnant les meilleures propriŽtŽs en agissant sur certaines 
caractŽristiques microstructurales comme : la taille de grain, le taux dÕŽcrouissage, la 
prŽcipitation de la phase !Õ, ou la prŽcipitation de la phase de type #. 

 

La taille de grain est un param•tre microstructural qui influence fortement les propriŽtŽs 
mŽcaniques, particuli•rement en fluage. Lorsque le matŽriau est sollicitŽ en traction, une 
microstructure avec petite taille de grain a une meilleure rŽsistance quÕune microstructure ˆ 
gros grains. En revanche, lorsque le matŽriau est sollicitŽ en fluage, une microstructure ˆ gros 
grains prŽsente un temps ˆ la rupture plus long quÕune microstructure ˆ grains fins. 

LÕŽcrouissage de lÕalliage influence Žgalement les propriŽtŽs mŽcaniques de cet alliage. Cet 
Žcrouissage est le rŽsultat de la dŽformation ˆ chaud. Il se forme alors une microstructure de 
dislocations qui est plus ou moins dense en fonction de la tempŽrature de forgeage et du taux 
de dŽformation imposŽ lors du forgeage. Apr•s ce forgeage, la microstructure de dislocations 
peut-•tre restaurŽe ˆ lÕaide de traitements thermiques ˆ haute tempŽrature. Ainsi la 
microstructure de lÕalliage apr•s forgeage et traitements thermiques, prŽsente une 
microstructure de dislocations plus ou moins dense qui modifie les propriŽtŽs de lÕalliage, en 
particulier parce quÕelle va •tre ancrŽe par les prŽcipitŽs de phase !Õ qui germent au 
refroidissement apr•s forgeage et croissent au cours du revenu. De plus, cette microstructure 
de dislocations peut jouer Žgalement un r™le important dans la prŽcipitation de la phase #, 
comme nous lÕavons vu dans le Chapitre 3. 

La prŽcipitation de la phase !Õ procure ˆ lÕalliage lÕessentiel de ses propriŽtŽs mŽcaniques. 
Suivant la distribution de ces prŽcipitŽs de phase !Õ lÕalliage peut montrer une rŽsistance plus 
grande au dŽplacement des dislocations lors de la dŽformation (durcissement structural). 

La prŽcipitation de la phase de type # a Žgalement des consŽquences sur les propriŽtŽs 
mŽcaniques de lÕalliage. En effet, les essais de fluage ont montrŽ que la phase # augmente ou 
dŽgrade les propriŽtŽs de lÕalliage en fonction des caractŽristiques de sa prŽcipitation. Lorsque 
la phase #, prŽcipite sous forme de lattes assez longues qui pŽn•trent profondŽment ˆ 
lÕintŽrieur des grains, le temps ˆ la rupture en fluage est fortement rŽduit. Au contraire, 
lorsque la phase # est bien distribuŽe le long des joints de grains sous forme de petits 
prŽcipitŽs, ceux-ci agissent comme des points dÕancrage qui font obstacle ˆ la dŽformation par 
glissement intergranulaire. 

 

Afin dÕagir sur ces param•tres microstructuraux, deux gammes de traitements thermiques 
optimisŽes ("Remise en Solution OptimisŽe" et "Direct Aging OptimisŽe") ont ŽtŽ mises au 
point.  

Les essais mŽcaniques ont montrŽ que la microstructure AOPTI, traitŽe avec la gamme "Remise 
en Solution OptimisŽe",  prŽsente des propriŽtŽs en traction tr•s infŽrieures ˆ celles observŽes 
pour la microstructure AATI, traitŽe avec la gamme "subsolvus" prŽconisŽe par ATI Allvac. En 
revanche, en fluage la microstructure AOPTI prŽsente une rŽsistance bien supŽrieure ˆ celle de 
la microstructure AATI. Les Žcarts entre les propriŽtŽs des microstructures AATI et AOPTI, sont 
en grande partie dus ˆ lÕimportante diffŽrence de taille de grain entre les deux microstructures, 
et ˆ la diffŽrence de prŽcipitation de la phase de type #. Ces diffŽrences microstructurales sont 
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la consŽquence du traitement de remise en solution utilisŽ dans la gamme "Remise en Solution 
OptimisŽe". En effet, la tempŽrature ŽlevŽe (1000¡C) choisie pour ce traitement a pour effet 
de dissoudre lÕensemble des prŽcipitŽs !Õ et #,  de faire cro”tre la taille de grain, et de restaurer 
la microstructure de dislocations, rendant difficile la prŽcipitation de la phase intergranulaire 
lors du revenu. Il semble donc, ˆ la vue des diffŽrents rŽsultats, quÕil ne soit pas souhaitable 
de choisir une tempŽrature de remise en solution aussi ŽlevŽe, mais quÕil faille plut™t choisir 
une tempŽrature ˆ laquelle la croissance de grain soit moins prononcŽe, ou utiliser un temps 
de traitement plus court. 

La comparaison des propriŽtŽs mŽcaniques et des caractŽristiques microstructurales de la 
microstructure FATI , traitŽe avec la gamme "Direct Aging" prŽconisŽe par ATI Allvac, ˆ la 
microstructure FOPTI, traitŽe avec la gamme "Direct Aging OptimisŽe", a montrŽ que les 
diffŽrences entre ces deux microstructures sont faibles. Toutefois, les essais de fluage ont 
montrŽ que la microstructure FOPTI conduit ˆ un  temps ˆ la rupture plus court que la 
microstructure FATI. Cet Žcart est dž ˆ la diffŽrence de prŽcipitation de la phase intergranulaire 
dans les deux microstructures. En effet, la microstructure FOPTI prŽsente une fraction 
volumique de phase intergranulaire plus faible que la microstructure FATI. Cependant on a 
notŽ le r™le positif de la prŽcipitation de la phase intergranulaire lorsquÕelle est bien distribuŽe 
le long des joints de grains. Ainsi pour amŽliorer les propriŽtŽs de la microstructure FOPTI, il 
serait avantageux dÕaugmenter lŽg•rement la fraction volumique de phase intergranulaire, en 
allongeant le temps du revenu dŽfini dans la gamme "Direct Aging OptimisŽe". Toutefois il 
faudra rester attentif ˆ lÕeffet, sur la prŽcipitation de la phase !Õ, de lÕaugmentation du temps 
du revenu. 

De plus, lÕutilisation de la gamme "Direct Aging OptimisŽe" a permis dÕobtenir une 
microstructure ayant des propriŽtŽs mŽcaniques proches de celles de la microstructure traitŽe 
avec la gamme "Direct Aging" recommandŽe par ATI Allvac, tout en Žconomisant un 
traitement thermique de huit heures et une Žtape de refroidissement contr™lŽ, ce qui 
industriellement reprŽsente un gain non nŽgligeable. 

 

Dans le cadre de notre Žtude, lÕensemble des essais rŽalisŽs a montrŽ que les meilleures 
propriŽtŽs en traction ont ŽtŽ obtenues pour la microstructure FOPTI, qui a subi un 
forgeage en une chaude ˆ 985¡C suivi dÕune trempe ˆ lÕeau, puis traitŽe avec la gamme de 
traitements thermiques "Direct Aging OptimisŽe", et que les meilleures propriŽtŽs en fluage 
ont ŽtŽ obtenues pour la microstructure DOPTI, forgŽe ˆ 1040¡C en une chaude suivie dÕune 
trempe ˆ lÕair, et traitŽe avec la gamme de traitements thermiques "Direct Aging OptimisŽe". 
Et sur lÕensemble des microstructures testŽes, celle qui prŽsente le meilleur compromis entre 
ses propriŽtŽs en traction et en fluage est la microstructure DOPTI. 

 

Ainsi les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques ont ŽtŽ obtenues pour des microstructures traitŽes 
avec une gamme de type Direct Aging, qui permet de conserver lÕŽcrouissage issu du 
forgeage, de conserver la taille de grain obtenue en fin de forgeage, et dÕobtenir une 
prŽcipitation de phase de type # avec une fraction volumique relativement faible, prŽcipitant 
sous forme de fins prŽcipitŽs distribuŽs aux joints de grains. 
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Chapitre 7 -  Analyse des phŽnom•nes 
affectant la plasticitŽ de 
lÕalliage  

 

 

Dans les chapitres 5 et 6 nous avons ŽtudiŽ les donnŽes issues des essais de traction de fa•on 
comparative pour identifier les param•tres microstructuraux qui procurent ˆ lÕalliage 
ATI 718Plus les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques, ceci dans le but de dŽfinir plusieurs 
gammes de traitements thermomŽcaniques optimisŽes. Toutefois nous avons laissŽ de c™tŽ 
diffŽrents phŽnom•nes particuliers se produisant lors des essais de traction. Dans ce chapitre 
nous allons nous pencher sur ces phŽnom•nes, dont le premier est le phŽnom•ne de 
vieillissement dynamique de Portevin Ð Le Chatelier et le second est un phŽnom•ne 
dÕoxydation rencontrŽ lors des essais ˆ haute tempŽrature. 
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7.1 Analyse des instabilitŽs  relatives au phŽnom•ne 
de Portevin - Le Chatelier  

7.1.1 Description thŽorique  

Le phŽnom•ne de "Portevin- Le Chatelier" (PLC) se manifeste au cours des essais de traction 
par des instabilitŽs visibles sur la courbe contrainte-dŽformation. Jousset [Jousset-2008], dont 
on reprend ici une partie de sa prŽsentation du phŽnom•ne PLC, dŽcrit celui-ci et Žcrit que ces 
instabilitŽs sont liŽes au vieillissement dynamique de lÕalliage lors de la sollicitation 
mŽcanique. Dans le domaine de tempŽrature et de vitesse de dŽformation PLC, les 
dislocations se dŽplacent soit selon le mode tra”nage, soit selon le mode friction (Figure 
7-1). 

Le mode tra”nage correspond au mouvement des dislocations coins tra”nant des atmosph•res 
de solutŽs, tandis quÕen mode friction, les dislocations se dŽplacent rapidement, les atomes 
de solutŽs restant quasi immobiles et ne jouant quÕun r™le de durcissement de solution solide. 

 
SSA : Static Strain Aging / DSA : Dynamic Strain Aging / SRS : Strain Rate Sensitivity 

Figure 7-1 : SchŽmatisation du domaine dÕexistence du phŽnom•ne PLC dans le diagramme log(! ! ) en 
fonction de 1/T [Jousset-2008].  

La capacitŽ que poss•dent les dislocations de se dŽplacer selon ces deux modes, tra”nage ou 
friction, dans le domaine PLC, peut entra”ner de brusques changements de comportement tant 
ˆ lÕŽchelle microscopique par lÕeffet de "dŽsancrage" de dislocations isolŽes en des lieux de 
concentration de contrainte, quÕˆ lÕŽchelle macroscopique. Cela rŽsulte des phŽnom•nes 
dÕavalanche dans lesquels les dislocations rapides rattrapent et "dŽsancrent" de nombreuses 
dislocations lentes formant ainsi des bandes de glissement tr•s intenses et localisŽes ˆ diverses 
Žchelles selon, dÕune part, la tempŽrature et la vitesse de sollicitation et, dÕautre part, le 
matŽriau et ses microstructures. Par exemple dans les alliages Al-Mg entre 25¡C et 100¡C 
elles se regroupent sous forme de bandes de cisaillement inclinŽes sur lÕaxe de sollicitation et 
traversant plusieurs grains, ce qui provoque les instabilitŽs sur les courbes de traction. 

Les instabilitŽs macroscopiques liŽes au phŽnom•ne PLC, observŽes sur les courbes 
contrainte-dŽformation, obtenues sur une machine "dure" (ˆ faible compliance), pour une 
m•me vitesse de dŽformation imposŽe, sont de trois types (Figure 7-2). Aux plus basses 
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tempŽratures, se manifestent les instabilitŽs de type A. Elles se caractŽrisent par une 
augmentation soudaine de la contrainte suivie dÕune chute brutale avant de remonter ˆ une 
valeur moyenne. Cette manifestation correspond ˆ lÕinitiation de la bande de dŽformation 
dans un congŽ (comme lÕinitiation dÕune bande de LŸders dans le cas du vieillissement 
statique), et ˆ la propagation de celle-ci dÕun congŽ ˆ lÕautre de lÕŽprouvette ˆ une vitesse 
relativement lente. Lorsque la tempŽrature augmente les instabilitŽs de type B apparaissent. 
Ces instabilitŽs se caractŽrisent par des oscillations de la contrainte autour dÕune valeur 
moyenne, qui cro”t avec la dŽformation, assez frŽquentes et dont lÕamplitude est importante 
par rapport au type A. Aux plus hautes tempŽratures les instabilitŽs de type C se produisent. 
Celles-ci se prŽsentent sous la forme de dŽcrochements quasi pŽriodiques de la contrainte en-
dessous de la valeur moyenne de la contrainte. Dans ce cas les bandes de dŽformation 
sÕinitient et disparaissent de fa•on alŽatoire en divers points du corps de lÕŽprouvette.  

 
Figure 7-2 : les trois types de dŽcrochement du phŽnom•ne PLC [Jousset-2008]. 

 
 
Le phŽnom•ne de PLC est Žgalement dŽfini par Kubin et Estrin [Kubin -1984] comme Žtant 
un domaine dans lequel la sensibilitŽ (SRS : Strain Rate Sensitivity) de la contrainte 
dŽcoulement par rapport ˆ la vitesse de dŽformation devient nŽgative. McCormick 
[McCormick-1978] Žtablit ainsi lÕexpression : 

!"! !
!"

!"# ! ! !! !
 

o• T est la tempŽrature et ! S lÕŽtat microstructural du matŽriau. 

Cette sensibilitŽ nŽgative se manifeste de fa•on macroscopique seulement sur une partie du 
domaine PLC (Figure 7-1), mais localement la sensibilitŽ nŽgative de la contrainte 
dÕŽcoulement vis-ˆ-vis de la vitesse de dŽformation est vŽrifiŽe dans tout le domaine PLC. 

Ainsi, dans la partie du domaine PLC o• la manifestation de la sensibilitŽ nŽgative est 
macroscopique, lorsque la vitesse de dŽformation augmente, la contrainte dÕŽcoulement 
mesurŽe lors dÕun essai de traction diminue (Figure 7-3). 
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a) 

 

b) 

Figure 7-3 : a) ƒvolution avec la tempŽrature, au travers du domaine PLC, de la courbe force-vitesse vue 
par une population de dislocations [Jousset-2008], b) reprŽsentation schŽmatique de lÕŽvolution de la 
contrainte dÕŽcoulement en fonction de la vitesse de dŽformation. La fl•che indique le sens 
dÕaugmentation de la vitesse de dŽformation imposŽe [Bouabdallah-2006]. 

 

LorsquÕon incorpore lÕeffet de sensibilitŽ ˆ la vitesse de sollicitation dans la reprŽsentation du 
domaine PLC de la Figure 7-1, il faut y ajouter un troisi•me axe reprŽsentant la contrainte 
dÕŽcoulement. On obtient alors une reprŽsentation avec deux nappes possŽdant une zone de 
recouvrement (Figure 7-4). La nappe bleue correspondant au mode friction qui commence 
aux basses tempŽratures et qui sÕincline fortement lorsque la tempŽrature augmente, passant 
ainsi sous la nappe rouge qui correspond au mode tra”nage. 

 
Figure 7-4 : schŽma dÕinterprŽtation reprŽsentant les trois nappes correspondant ˆ chacun des 
comportements plastiques rencontrŽs [Jousset-2008]. 

Vers le fond du diagramme, cÕest-ˆ-dire lorsque la vitesse de dŽformation augmente, les 
contraintes dÕŽcoulement augmentent Žgalement : cÕest lÕeffet de vitesse conventionnel qui 
sÕapplique aux deux modes. Toutefois sur une partie de la nappe "tra”nage" la contrainte 
dÕŽcoulement diminue lorsque la vitesse de dŽformation augmente : cÕest la zone de 
sensibilitŽ nŽgative. Si on projette la zone de recouvrement des deux nappes selon lÕaxe 
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vertical, on retrouve le schŽma de la Figure 7-1, o• les limites des domaines sont dŽsignŽes 
par DDÕ pour le trainage et FFÕ pour la friction. 

 

7.1.2 ReprŽsentation graphique  

Les instabilitŽs liŽes au phŽnom•ne PLC sont des Žv•nements tr•s rapides que la machine 
dÕessai ne peut pas anticiper ou contr™ler. En effet ces instabilitŽs sont liŽes au passage dÕune 
bande de dŽformation, qui entra”ne une brusque augmentation de la dŽformation au-delˆ de la 
dŽformation programmŽe par la machine. Dans un premier temps, le phŽnom•ne Žtant tr•s 
rapide, la machine ne rŽagit pas puis dans un deuxi•me temps elle cherche ˆ ramener la 
dŽformation sur la consigne prŽvue en dŽchargeant lÕŽprouvette. 

La machine rŽagit donc sur le chargement de lÕŽprouvette (objet macroscopique) ˆ des 
phŽnom•nes localisŽs ˆ lÕŽchelle microscopique, et cela, de plus, avec un temps de retard. 
Ceci provoque constamment des interactions entre la machine et le matŽriau qui interdisent 
dÕinterprŽter les rŽsultats en termes de comportement mŽcanique du matŽriau. En revanche, 
lÕŽquation donnant la rŽpartition des vitesses de dŽformation reste valable : 

! ! ! ! ! ! ! ! ! ! !  

De fa•on ˆ mieux discerner les interactions entre le matŽriau et la machine nous avons tracŽ 
les courbes ! ! ! ! ! !  en utilisant les donnŽes enregistrŽes lors des essais par la cellule de 
charge dÕune part, et par lÕextensom•tre dÕautre part. Dans cette reprŽsentation nous avons 
choisi de prŽsenter la vitesse dÕadaptation de la contrainte et la vitesse de dŽformation 
plastique expŽrimentale en fonction de la contrainte appliquŽe. 

La vitesse dÕadaptation de la contrainte ˆ la plasticitŽ du matŽriau est dŽfinie par : 

! !" ! ! ! ! ! ! !
! ! ! !

!
 

o• ! ! ! ! ! !  est la vitesse de dŽformation choisie et le second terme est obtenu par dŽrivation par 
rapport au temps du signal du capteur de charge. Cette variable ! !" !  traduit les tentatives du 
dispositif expŽrimental pour piloter lÕessai compte tenu du comportement de lÕŽprouvette. 
Pour un matŽriau dont lÕŽcrouissage est monotone et la plasticitŽ homog•ne, ce nÕest autre 
que la vitesse de dŽformation plastique macroscopique. 

La vitesse de dŽformation plastique expŽrimentale est dŽfinie par : 

! ! ! ! ! ! ! ! ! ! ! ! ! ! ! !
! ! ! !

!
 

et provient essentiellement de lÕextensom•tre, mais corrigŽe des variations de la contrainte 
appliquŽe de fa•on ˆ minimiser lÕeffet de la rŽaction de la machine. Cette variable ! ! !  
traduit assez directement les modes plastiques propres, tr•s particuliers, dont le matŽriau est le 
si•ge. 

 

 

 

Remarque : lÕutilisation dÕune machine de traction "dure" a tendance ˆ mettre en Žvidence les 
instabilitŽs en augmentant lÕamplitude de celles-ci par rapport ˆ une machine "molle". 
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7.1.3 PhŽnom•ne Portevin - Le Chatelier da ns le 
superalliage ATI 718Plus  

7.1.3.1 Observations gŽnŽrales 

Dans le cadre des essais de traction rŽalisŽs lors de cette Žtude sur le superalliage ATI 718Plus 
des instabilitŽs liŽs au phŽnom•ne PLC ont ŽtŽ relevŽes pour certaines tempŽratures dÕessai et 
pour certaines microstructures. LÕensemble des conditions dans lesquelles ont ŽtŽ observŽes 
des instabilitŽs de type PLC sont rŽsumŽes dans le Tableau 7-1. 

 

 Microstructures 20¡C 550¡C 700¡C 

AATI  - - - 

BATI  - - - 

CATI  - - - 

DATI  A 390-370 - 

EATI  - - - 

FATI  A 400-790 - 

GATI  A 870 - 

HATI  - - - 

I ATI  A 690-930 - 

AOPTI B 180-180 100-240 

DOPTI B 330-330 - 

FOPTI B 440-630 - 

bleu = type A / rouge = type B / vert = type C 

Tableau 7-1 : type dÕinstabilitŽs rencontrŽes et amplitude maximale des dŽcharges de type C (en MPa) 
relevŽe sur chacun des deux essais pour chaque microstructure et pour chaque tempŽrature dÕessai. (Ë 
20¡C les amplitudes des instabilitŽs sont infŽrieures ˆ 40 MPa.) 

Sur lÕensemble des microstructures testŽes, quelques unes sont affectŽes par le 
phŽnom•ne PLC, tandis que dÕautres ne le sont pas, ce qui illustre la sensibilitŽ de ce 
phŽnom•ne ˆ la microstructure rencontrŽe. On remarque ainsi que les microstructures 
prŽsentant des instabilitŽs sont soit des microstructures ˆ gros grains (DATI, AOPTI, DOPTI), soit 
des microstructures ayant subi une gamme de traitements thermiques Direct Aging (FATI, GATI, 
IATI, DOPTI, FOPTI). Ë lÕinverse, on remarque que les microstructures ayant une taille de grain 
assez fine (10-12 ASTM) et ayant subi une gamme de traitements thermiques avec un 
traitement de remise en solution (microstructures AATI, BATI, CATI, et EATI,) ne prŽsentent pas de 
dŽcrochements macroscopiques liŽs au phŽnom•ne PLC. 

On remarque Žgalement que les instabilitŽs observŽes sont de type A et B pour les essais 
rŽalisŽs ˆ tempŽrature ambiante, tandis quÕˆ 550¡C les instabilitŽs observŽes sont de type C, 
ce qui correspond ˆ lÕŽvolution des types dÕinstabilitŽ en fonction de la tempŽrature dŽcrite 
dans le schŽma de la Figure 7-1. Ces instabilitŽs de type C se caractŽrisent par des 
dŽcrochements soudains de la contrainte, qui sÕaccompagnent dÕun claquement sonore, 
Žgalement entendu par Hale et al. [Hale-2001], Fournier et al. [Fournier-2001], et Garat et al. 
[Garat-2008]. Chaque dŽcrochement est suivi dÕun rechargement puis dÕun nouveau 
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dŽchargement jusquÕˆ rupture de lÕŽprouvette. Ë 700¡C des instabilitŽs de type C ont ŽtŽ 
observŽes uniquement sur la microstructure AOPTI, tandis que sur les onze autres 
microstructures aucune instabilitŽ nÕa ŽtŽ observŽe. 

 

Remarque : les essais rŽalisŽs ˆ 550¡C ont tous ŽtŽ rŽalisŽs sur la m•me machine et avec la 
m•me vitesse de dŽformation, 8,3.10-5 s-1, ce qui nous permet de comparer la rŽponse des 
diffŽrentes microstructures vis-ˆ-vis du phŽnom•ne PLC. Toutefois les valeurs en contrainte 
des amplitudes des dŽcrochements dŽpendent de la vitesse de rŽaction de la machine et de sa 
"duretŽ" et ne sont donc pas significatives. 

 

Il existe Žgalement des disparitŽs entre les microstructures prŽsentant des dŽcrochements liŽs 
au phŽnom•ne PLC. En effet selon les microstructures lÕamplitude de ces dŽcrochements 
varie ainsi que le nombre de dŽcrochements apparaissant avant la rupture de lÕŽprouvette. 
DÕailleurs il appara”t que plus lÕamplitude des dŽcrochements est importante, plus le nombre 
de dŽcrochements apparaissant avant la rupture est faible (Figure 7-5).  

 
Figure 7-5 : Žvolution de lÕamplitude en contrainte des dŽcrochements en fonction du nombre de 
dŽcrochements. 

 

Ainsi pour la microstructure IATI (gamme de traitements thermiques Direct Aging, avec une 
taille de grain de 11 ASTM - 8 ! m) sur laquelle lÕamplitude dÕinstabilitŽ la plus grande a ŽtŽ 
relevŽe, lÕŽprouvette rompt apr•s deux cycles dŽchargement-rechargement, alors que pour la 
microstructure AOPTI (gamme de traitements thermiques avec une remise en solution, avec une 
taille de grain de 6 ASTM - 45 ! m) dont les instabilitŽs ont une amplitude beaucoup plus 
faible, lÕŽprouvette subit plus de cinquante cycles dŽchargement-rechargement avant de 
rompre (Figure 7-6). 
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Figure 7-6 : courbes contrainte dŽformation ˆ 550¡C des microstructures IATI  et AOPTI. 

Il appara”t donc que certaines microstructures attŽnuent le phŽnom•ne PLC quand dÕautres ont 
tendance ˆ lÕexacerber. Plusieurs param•tres microstructuraux jouent un r™le dans la 
sensibilisation de lÕalliage au phŽnom•ne PLC. Les deux param•tres microstructuraux 
principaux sont la densitŽ de la microstructure de dislocations et la taille de grain. 

Ainsi lorsque le matŽriau est sollicitŽ en traction, la contrainte, appliquŽe macroscopiquement 
de mani•re uniforme, se localise inŽgalement au sein de la microstructure en fonction de 
lÕorientation des grains. Cette localisation de la contrainte dans certains grains orientŽs 
favorablement, entra”ne la formation de bandes de glissement dans ces grains. Les bandes de 
glissement se dŽplacent ainsi dans les grains qui les ont vu na”tre, jusquÕau bord du grain, 
cÕest-ˆ-dire le joint de grains. Dans un petit grain le nombre de dislocations susceptibles de se 
dŽsancrer selon une direction de glissement donnŽe au passage dÕune avalanche de  
dislocations mobiles sera plus faible que dans un gros grain, et donc la bande de glissement 
susceptible dÕ•tre crŽe par le glissement de ces dislocations dŽsancrŽes correspondra ˆ un 
cisaillement global plus faible. Ainsi une microstructure ˆ petits grains prŽsentera un 
cisaillement global plus faible, et donc est moins sensible au phŽnom•ne PLC quÕune 
microstructure ˆ gros grains. 

Les microstructures traitŽes avec la gamme de traitements thermiques Direct Aging prŽsentent 
une microstructure de dislocations prŽexistante plus dense que les microstructures traitŽes 
avec une gamme de traitements thermiques avec un traitement de remise en solution. De plus 
ces dislocations prŽexistantes ont ŽtŽ soumises ˆ un vieillissement statique lors du traitement 
de revenu, ce qui a provoquŽ lÕancrage des dislocations. Ainsi dans les microstructures 
traitŽes avec une gamme Direct Aging, le "nombre" de dislocations susceptibles de se 
dŽsancrer au passage dÕune avalanche de dislocations mobiles sera plus ŽlevŽ que dans les 
microstructures traitŽes avec un traitement de remise en solution, et donc la bande de 
glissement susceptible dÕ•tre crŽŽe par le glissement de ces dislocations dŽsancrŽes 
correspondra ˆ un cisaillement global plus important. 

Il semble Žgalement que la rupture des Žprouvettes se produise pour une dŽformation globale 
donnŽe. Cette dŽformation globale peut-•tre atteinte en quelques dŽcrochements de grande 
amplitude qui vont chacun provoquer une dŽformation importante et localisŽe, ou par un 
grand nombre de dŽcrochements de faible amplitude qui vont, chacun, provoquer une petite 
dŽformation. 
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Remarques : 

 

¥ On observe une corrŽlation entre lÕamplitude des dŽcrochements et la rŽsistance 
maximale mesurŽe sur la microstructure lors de la traction. En effet plus la rŽsistance 
maximale est ŽlevŽe plus lÕamplitude des instabilitŽs lÕest, et plus le nombre dÕinstabilitŽs est 
restreint (Figure 7-7). 

  
Figure 7-7 : Žvolution de lÕamplitude des instabilitŽs et du nombre dÕinstabilitŽs avec la rŽsistance 
maximale. 

La rŽsistance maximale est le reflet de la dŽformation plastique de lÕalliage (de son 
Žcrouissage), et donc plus celle-ci est ŽlevŽe, plus la densitŽ de dislocations lÕest Žgalement. 
Ainsi lorsquÕune bande de dŽformation localisŽe se forme entra”nant un phŽnom•ne 
dÕavalanche, un plus grand nombre de dislocations sera dŽsancrŽ dans les microstructures 
dont la densitŽ de dislocations est plus grande, entra”nant une dŽcharge plus importante, par 
rapport aux microstructures dont la densitŽ de dislocations est plus faible 

 

 

¥ De plus, ˆ cause de la procŽdure expŽrimentale utilisŽe (machine asservie sur une 
vitesse de dŽformation constante), la machine dŽcharge puis recharge, donc lÕŽprouvette est 
soumise ˆ un cycle chargement-dŽchargement qui, ˆ la suite des dŽcrochements successifs, 
peut •tre assimilŽ ˆ de la fatigue. 
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7.1.3.2 InstabilitŽs PLC ˆ tempŽrature ambiante 

Ë tempŽrature ambiante des instabilitŽs de type A et B ont ŽtŽ observŽes. Ces instabilitŽs sont 
particuli•rement visibles sur la courbe de traction de la microstructure FOPTI prŽsentŽe dans la 
Figure 7-8. 

 
Figure 7-8 : courbe contrainte-dŽformation de lÕessai de traction rŽalisŽ ˆ tempŽrature ambiante avec une 
vitesse de dŽformation de 8,3.10-5 s-1 sur la microstructure Fopti. 

Les faci•s de rupture des Žprouvettes sur lesquelles apparaissent des instabilitŽs lors des essais 
de traction ont ŽtŽ analysŽs. Sur ces faci•s de rupture on rep•re une zone centrale de rupture 
ductile, et des l•vres de cisaillement qui suivent des plans obliques par rapport ˆ lÕaxe de 
lÕŽprouvette sur les bords (Figure 7-9). Ce faci•s de rupture m•le donc lÕaspect de rupture 
classique "cup-cone" observŽ dans les ruptures ductiles, ˆ lÕaspect de rupture en biseau 
caractŽristique dÕun cisaillement suivant les bandes de glissements du phŽnom•ne PLC. 

 
Figure 7-9 : faci•s de rupture de lÕŽprouvette FM01 (microstructure FOPTI) testŽe ˆ tempŽrature ambiante. 
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Cette combinaison des deux aspects couplŽe aux instabilitŽs observŽes sur la courbe de 
traction contrainte-dŽformation prouve la prŽsence du phŽnom•ne PLC dans lÕalliage 
ATI  718Plus ˆ tempŽrature ambiante.  

Rappelons que les instabilitŽs liŽes au phŽnom•ne PLC sont dues au dŽplacement des 
dislocations qui, ˆ tempŽrature ambiante, sÕop•re principalement en mode friction mais le 
mode tra”nage est Žgalement actif.  

Ce mode tra”nage nŽcessite que des solutŽs diffusent au voisinage du cÏur des dislocations. 
Toutefois pour que ces solutŽs diffusent il est nŽcessaire de leur apporter une Žnergie qui varie 
en fonction des ŽlŽments. Hors, ˆ tempŽrature ambiante, lÕŽnergie disponible est faible et il 
faut donc des solutŽs avec une Žnergie dÕactivation de la diffusion basse, cÕest-ˆ-dire des 
ŽlŽments lŽgers.  

Ainsi Hale et al. [Hale-2001] ont calculŽ lÕŽnergie dÕactivation nŽcessaire dans le cas 
dÕinstabilitŽs observŽes sur les courbes de tractions rŽalisŽes ˆ 230¡C sur lÕalliage 
Inconel 718SPF. DÕapr•s leurs calculs lÕŽlŽment le plus lourd dont les atmosph•res de solutŽs 
peuvent •tre composŽes est le Carbone. Ainsi il faut dŽjˆ atteindre une tempŽrature dÕenviron 
200¡C pour que le Carbone puisse diffuser vers les dislocations. Ë tempŽrature ambiante seul 
un ŽlŽment plus lŽger que le Carbone peut donc diffuser au cÏur des dislocations, et il 
pourrait donc sÕagir de lÕHydrog•ne. 

En effet, Wilcox et Smith [Wilcox-1964] et Girardin [Girardin-2004]  ont montrŽ dans leurs 
travaux que lÕHydrog•ne peut causer des instabilitŽs de type PLC ˆ des tempŽratures tr•s 
basses, respectivement ˆ -80¡C dans du Nickel pur et ˆ -100¡C dans un alliage binaire ˆ base 
de Nickel contenant 16% massique de Chrome. 
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7.1.3.3 InstabilitŽs PLC ˆ 550¡C 

Deux types de dŽcrochements de type C ont ŽtŽ observŽs lors des essais rŽalisŽs ˆ 550¡C. En 
effet, lÕŽtude dŽtaillŽe des dŽcrochements montre que pour les dŽcrochements dont 
lÕamplitude en contrainte est relativement faible, seul un comportement Žlastique est observŽ. 
En revanche pour les dŽcrochements prŽsentant une amplitude en contrainte plus ŽlevŽe, on 
observe un comportant de rŽtractation par plasticitŽ inverse. 

 

La Figure 7-10-a prŽsente la courbe de traction rŽalisŽe sur la microstructure AOPTI, la Figure 
7-10-b prŽsente un agrandissement de cette courbe sur un cycle dŽchargement-rechargement, 
et la Figure 7-10-c reprŽsente les vitesses de dŽformation plastique et dÕadaptation de la 
contrainte lors du cycle dŽchargement-rechargement prŽsentŽ au-dessus. 

Dans la premi•re phase (1) lÕŽprouvette subit localement une forte accŽlŽration de la 
dŽformation due au dŽsancrage des dislocations, puis la propagation des avalanches de 
plasticitŽ (2) et (3) provoque une forte dŽformation qui dŽcharge lÕŽprouvette. 

La dŽformation mesurŽe par lÕextensom•tre est de 0,15% car elle est rapportŽe ˆ lÕensemble 
de la zone utile de lÕŽprouvette, soit 25mm.  

Hors cette dŽformation se produit dans un volume de mati•re tr•s restreint par rapport au 
volume total de la zone utile de lÕŽprouvette, et on peut supposer que cette zone mesure moins 
de 1 mm de hauteur. La dŽformation dans ce volume dÕŽprouvette de 1 mm dÕŽpaisseur est 
alors de 3,75% dans un temps tr•s court (moins de 200 ms). Cette estimation de la 
dŽformation locale est certainement sous estimŽe mais elle montre bien la forte intensitŽ de la 
dŽformation locale qui se produit. La vitesse de dŽformation plastique locale effective est 
alors tr•s importante. Elle passe ainsi de la valeur de consigne, 8,3.10-5 s-1, ˆ presque 
12.10-3 s-1, ce qui reprŽsente une augmentation dÕun facteur 150 pendant (1).  

Lors de la quatri•me phase, la machine rŽagit en constatant que la dŽformation se situe 
au-delˆ de la consigne qui lui est imposŽe (4). Pour revenir sur la consigne la machine 
dŽcharge lÕŽprouvette qui "rend" la composante Žlastique de sa dŽformation. 

Dans un cinqui•me temps, la machine constate que la dŽformation mesurŽe est revenue sur la 
valeur de consigne, et elle reprend le programme de vitesse de dŽformation prŽvu en 
dŽformant Žlastiquement lÕŽprouvette jusquÕˆ atteindre sa limite dÕŽlasticitŽ actualisŽe et 
provoquer ˆ nouveau la plasticitŽ (6). 
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a)  

b)  

c)  

Figure 7-10 : a) courbe de traction obtenue sur la microstructure AOPTI, b) grandissement sur une 
serration de cette courbe de traction, c) reprŽsentation des vitesses de dŽformation plastique (! !"  en bleu 
et ! !  en rouge) calculŽes sur la serration prŽsentŽe en b) (dŽrivŽe calculŽe sur 2 points et attribuŽe au 
premier). 
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Lorsque les dŽcrochements atteignent des amplitudes ŽlevŽes, comme dans la microstructure 
GATI  (Figure 7-11-a), le cycle de dŽchargement-rechargement nÕest plus uniquement Žlastique 
mais comporte Žgalement une composante plastique. 

Dans la premi•re phase du cycle une dŽformation importante intervient provoquŽe par le 
dŽsancrage par avalanches de dislocations. Ici la dŽformation rapportŽe ˆ la totalitŽ de 
longueur utile de lÕŽprouvette est de 0,35%, ce qui reprŽsente une dŽformation de 8,75% si 
lÕon consid•re que celle-ci est localisŽe dans une bande de 1 mm. La vitesse de dŽformation 
plastique lors de cet ŽvŽnement sÕŽl•ve alors ˆ environ 4.10-2 s-1, soit une augmentation dÕun 
facteur 500 par rapport ˆ la vitesse de consigne (8,3.10-5 s-1). 

Dans la seconde phase, la machine rŽagit ˆ cet exc•s de dŽformation par rapport ˆ la consigne, 
et elle dŽcharge progressivement lÕŽprouvette. Toutefois dans un premier temps la contrainte 
est toujours suffisamment importante pour que la dŽformation continue dÕaugmenter (4). 

ArrivŽe ˆ une certaine contrainte, celle-ci nÕest plus suffisante pour continuer ˆ dŽformer 
lÕŽprouvette, et lÕŽprouvette se rŽtracte (5). Cette rŽtractation se dŽroule avec une pente 
supŽrieure ˆ celle du module dÕŽlasticitŽ du matŽriau, suggŽrant que la dŽformation inverse 
observŽe nÕest pas uniquement Žlastique, mais quÕil y a Žgalement de la plasticitŽ inverse. En 
effet la forte localisation de la dŽformation entra”ne des exc•s de plasticitŽ, "strain burst" 
("bouffŽe de dŽformation plastique"), qui provoquent des champs de contraintes importants 
capables dÕengendrer cette plasticitŽ inverse.  

La dŽformation diminue alors jusquÕˆ rattraper la valeur de la consigne. La machine reprend 
alors le chargement de lÕŽprouvette (6). La dŽformation inverse se poursuit jusquÕˆ ce que la 
contrainte locale soit suffisamment ŽlevŽe pour lÕinhiber. 

Lors de la phase suivante la contrainte est redevenue suffisamment ŽlevŽe pour dŽformer 
positivement lÕŽprouvette, qui se redŽforme alors Žlastiquement en suivant une pente 
pratiquement Žgale au module dÕŽlasticitŽ (7). 

Enfin dans la huiti•me phase (8) la limite dÕŽlasticitŽ actualisŽe est atteinte et la dŽformation 
plastique de lÕŽprouvette reprend (9). 

 

 

 

 

Remarque : le fait que le rechargement sÕop•re en suivant une pente Žgale au module 
dÕŽlasticitŽ montre quÕil nÕy a pas eu de fissuration. 
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a)  

b)  

c)  

Figure 7-11 : a) courbe de traction obtenue sur la microstructure GATI , b) grandissement sur une serration 
de cette courbe de traction, c) reprŽsentation des vitesses de dŽformation plastique (! !"  en bleu et ! !  en 
rouge) calculŽes sur la serration prŽsentŽe en b)  (dŽrivŽe calculŽe sur 4 points et attribuŽ au premier). 
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LÕŽtude des faci•s de rupture des Žprouvettes rompues ˆ 550¡C a montrŽ que toutes les 
Žprouvettes testŽes ˆ cette tempŽrature, quelle que soit la microstructure, prŽsentent une 
rupture en forme de biseau avec un angle global Žgal ˆ 45¡ par rapport ˆ lÕaxe de sollicitation 
en traction (Figure 7-12). Toutefois, le faci•s de rupture prŽsente plusieurs plans ayant des 
inclinaisons diffŽrentes dont certains sont proches de 56¡. LÕinclinaison ˆ 45¡ correspond au 
plan de scission maximale, alors que lÕinclinaison ˆ 56¡ dÕun plan de cisaillement unique 
correspond ˆ lÕinclinaison des bandes PLC qui se caractŽrisent par un mŽcanisme de 
dŽformation plane [Knowles]. 

Wang [Wang-2011] et Mazi•re [Maziere-2007] observent Žgalement ce type de rupture en 
biseau, respectivement dans un acier au Carbone-Mangan•se (TU48C) et dans le superalliage 
Udimet 720 lorsque ces alliages sont sollicitŽs dans leur domaine PLC. Korbel et al. 
[Korbel-1981] observent quant ˆ eux, dans un alliage Aluminium-MagnŽsium, des bandes 
PLC se propageant dans une Žprouvette avec un angle proche de 60¡ par rapport ˆ lÕaxe de 
sollicitation en traction. 

Il appara”t donc que cette rupture en biseau respecte la gŽomŽtrie des bandes PLC et est la 
consŽquence du passage de ces bandes de dŽformation.  

 

 
 

Figure 7-12 : faci•s de rupture de lÕŽprouvette DR07 (microstructure DATI ) testŽe ˆ 550¡C. 

LÕobservation en MEB du faci•s de rupture a mis en Žvidence des cupules circulaires et des 
cupules allongŽes. Ces observations montrent que la rupture de cette Žprouvette est due ˆ la 
germination, la croissance et la coalescence de cavitŽs se formant par cavitation autour, par 
exemple, des carbures sur lÕensemble du faci•s de rupture. 

 

 

7.1.3.4 InstabilitŽs PLC ˆ 700¡C 

Ë 700¡C des instabilitŽs de type C ont ŽtŽ observŽes uniquement sur la courbe de traction de 
la microstructure AOPTI (Figure 7-13).  
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Figure 7-13 : courbe contrainte-dŽformation mesurŽe sur la microstructure AOPTI  ˆ 700¡C avec une vitesse 
de dŽformation de 8,3.10-5 s-1. 

Ces instabilitŽs apparaissent une fois que la striction est installŽe. En effet avant cette 
striction, la courbe ne prŽsente pas dÕinstabilitŽ visible macroscopiquement ce qui montre que 
nous nous situons dans la partie haute (en tempŽrature) du domaine PLC (Figure 7-14). Dans 
ces conditions, les avalanches de dislocations sont fortement facilitŽes, ce qui conduit ˆ une 
multitude dÕavalanches de dislocations de faible intensitŽ, qui se produisent en tout point de 
lÕŽprouvette. Ce fourmillement dÕinstabilitŽs de faible intensitŽ distribuŽes de fa•on 
homog•ne sur toute lÕŽprouvette ne provoque donc pas dÕŽvŽnement macroscopique 
susceptible dÕ•tre visible sur la courbe de traction. 

Lorsque la striction se produit, la dŽformation se localise donc dans une petite partie de 
lÕŽprouvette, provoquant ainsi une augmentation de la vitesse de dŽformation locale. Cette 
augmentation de la vitesse de dŽformation fait que lÕon repasse dans le domaine PLC o• la 
sensibilitŽ ˆ la vitesse de dŽformation est nŽgative. Ainsi les conditions sont de nouveau 
rŽunies pour que puissent appara”tre des instabilitŽs macroscopiques. 

 
Figure 7-14 : reprŽsentation de lÕessai de traction ˆ 700¡C sur la microstructure AOPTI dans le schŽma du 
domaine dÕexistence du phŽnom•ne PLC.  
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Par ailleurs, la courbe de traction prŽsente une importante dŽconsolidation. On verra dans le 
paragraphe 7.2 que cette dŽconsolidation rŽsulte de lÕendommagement progressif de 
lÕŽprouvette par oxydation. Ë cette tempŽrature les instabilitŽs correspondant au phŽnom•ne 
PLC ne sont pas responsables de la rupture de lÕŽprouvette. 

 

7.1.3.5 Effet de la vitesse de dŽformation 

Deux essais complŽmentaires ont ŽtŽ rŽalisŽs pour analyser lÕinfluence de la vitesse de 
dŽformation. Ainsi deux essais de traction ont ŽtŽ menŽs ˆ 550¡C avec deux vitesses de 
dŽformation diffŽrentes. La premi•re vitesse de dŽformation est celle utilisŽe pour les autres 
essais de lÕŽtude, ˆ savoir 8,3.10-5 s-1, et la seconde vitesse choisie est infŽrieure dÕun facteur 
100 par rapport ˆ la premi•re, soit 8,1.10-7.s-1. Pour ces essais, la microstructure AOPTI a ŽtŽ 
choisie car, pour cette microstructure, le phŽnom•ne PLC est tr•s marquŽ ˆ cette tempŽrature 
dÕessai. Les courbes contrainte-dŽformation obtenues lors de ces deux essais de traction sont 
prŽsentŽes dans la Figure 7-15. 

 
Figure 7-15 : courbes contrainte-dŽformation enregistrŽes lors des essais de traction rŽalisŽs ˆ 550¡C avec 
une vitesse de dŽformation de 8,3.10-5 s-1 (en rouge) et de 8,1.10-7.s-1 (en bleu) sur la microstructure AOPTI. 

Les deux courbes contrainte-dŽformation correspondant aux deux vitesses de dŽformation 
testŽes sont presque superposŽes. La limite dÕŽlasticitŽ relevŽe lors de lÕessai rŽalisŽ ˆ la 
vitesse de dŽformation la plus lente est de  798 MPa, tandis que la limite dÕŽlasticitŽ mesurŽe 
lors de lÕessai rŽalisŽ ˆ la vitesse de dŽformation la plus rapide est de  792 MPa. La sensibilitŽ 
de la contrainte ˆ la vitesse de dŽformation est donc lŽg•rement nŽgative (SRS=-1,3 MPa.s) 
pour une variation de vitesse de dŽformation de deux ordres de grandeur ˆ 550¡C.  

Cette sensibilitŽ nŽgative m•me si elle est proche de zŽro montre quÕˆ cette tempŽrature 
lÕalliage a un comportement qui ne suit pas lÕeffet de vitesse conventionnel, cÕest-ˆ-dire que la 
contrainte dÕŽcoulement nÕaugmente pas lorsque la vitesse de dŽformation augmente. Au 
contraire la contrainte dÕŽcoulement diminue lŽg•rement lorsque la vitesse de dŽformation 
augmente, ce qui est une anomalie typique du phŽnom•ne PLC. 
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LÕadoucissement local du matŽriau (strain softening) par dŽsancrage provoque la localisation 
de la plasticitŽ et nÕest compensŽ par un durcissement dÕŽcrouissage quÕaux plus basses 
tempŽratures (ou aux plus fortes vitesses de dŽformation). 

Au centre du domaine PLC la localisation dÕune intense plasticitŽ, ne provoquant quÕun 
Žcrouissage insuffisant, conduit donc ˆ la ruine rapide de la structure sous de faibles 
Žlongations. 

Il a ŽtŽ clairement Žtabli par Hale et al. [Hale-2001] pour lÕInconel 718 que cette chute de la 
ductilitŽ associŽe au phŽnom•ne PLC est situŽe dans la partie haute tempŽrature (basse 
vitesse) du domaine : les courbes de traction ˆ 550¡C (Figure 7-15) en sont une illustration. 
En effet ˆ tempŽrature constante, lorsque la vitesse de dŽformation diminue la restauration 
devient plus importante. LÕŽcrouissage crŽŽ par la dŽformation et, qui doit redurcir la partie 
adoucie, est alors restaurŽ de fa•on plus importante, affaiblissant dÕautant plus cette zone. La 
dŽformation se concentre alors dans cette zone adoucie, ce qui conduit ˆ une rŽduction de la 
ductilitŽ globale de lÕŽprouvette. On constate ainsi que la diminution dÕun facteur 100 de la 
vitesse de dŽformation entra”ne une rŽduction dÕun facteur 3 de lÕallongement homog•ne 
(avant la striction). 
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7.2 PhŽnom•ne dÕoxydation sous contrainte  
Les Žprouvettes rompues lors des essais ˆ 700¡C prŽsentent des faci•s de rupture avec des 
zones plus ou moins oxydŽes qui traduisent une rupture qui nÕest pas franche, mais qui 
sÕop•re par la rupture progressive de ligaments (Figure 7-16-a). De plus ces Žprouvettes 
prŽsentent de nombreuses fissures en surface sur tout le long de la zone utile (Figure 7-16-b). 
Ces fissures de surfaces sont Žgalement prŽsentes sur le fžt des Žprouvettes rompues ˆ 550¡C, 
sans que lÕon observe une oxydation particuli•re sur les faci•s de rupture. 

 

 

 
Figure 7-16 : micrographie optique du faci•s de rupture de lÕŽprouvette DR03 (microstructure DATI ) 
rompue ˆ 700¡C (ˆ gauche), et de la zone utile de lÕŽprouvette AM09 (microstructure AOPTI) rompue ˆ 
550¡C prŽsentant de nombreuses fissures (ˆ droite). 

 

Les observations rŽalisŽes en MEB sur la zone utile des Žprouvettes montrent la prŽsence de 
particules aux abords de ces fissures (Figure 7-17). Une analyse par EDS de la composition 
chimique de ces particules a rŽvŽlŽ que ces particules prŽsentent une composition riche en 
Niobium. 



Chapitre 7 : Analyse des phŽnom•nes affectant la plasticitŽ de lÕalliage 

 

160 

 

  
Micrographie MEB (Žlectrons secondaires In-Lens) Analyse EDS des particules 

Figure 7-17 : Žmergence de particules, provenant de lÕoxydation dÕun carbure NbC, autour dÕune fissure 
de surface sur lÕŽprouvette AM09 (essai de traction ˆ 550¡C). 

 

Ce type de fissures en surface des Žprouvettes, corrŽlŽ ˆ la prŽsence sur leur trajet dÕune 
particule riche en Niobium, a Žgalement ŽtŽ observŽ par Connolley et al. [Connolley-2003] et 
Fournier et al. [Fournier-2001] dans lÕalliage Inconel 718. Connolley et al. expliquent que 
ces fissures sont le rŽsultat de lÕoxydation des carbures de Niobium NbC situŽs ˆ la surface ou 
suffisamment proches de la surface pour •tre oxydŽs (Figure 7-18). LÕoxydation de ces 
carbures entra”ne une expansion volumique de ceux-ci, avec un facteur dÕexpansion (rapport 
entre volume initial et final apr•s oxydation) supŽrieur ˆ 2. Cette expansion des carbures 
oxydŽs provoque finalement lÕapparition de fissures ˆ la surface des Žprouvettes. 

 
Figure 7-18 : prŽsentation des diffŽrentes configurations de formation, dÕoxyde de niobium Nb2O5  ˆ 
partir de carbure de niobium NbC en fonction de la position du carbure par rapport ˆ la surface 
[Alexandre-2004]. 
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Dans leurs travaux Fournier et al. [Fournier-2001] montrent Žgalement que lÕoxydation qui 
se produit lors dÕun essai de traction ˆ 600¡C sous air provoque une diminution de la ductilitŽ 
de lÕalliage Inconel 718 par rapport au m•me essai rŽalisŽ sous vide (Figure 7-19). 

 
Figure 7-19 :  courbes contrainte-dŽformation des essais de traction conduits ˆ une vitesse de dŽformation 
de 5.10-7 s-1 sous air et sous vide ˆ 600¡C sur lÕalliage Inconel 718 [Fournier -2001].  

 

Finalement, lÕapparition, lors des essais de traction ˆ 550¡C et ˆ 700¡C, de ces fissures en 
surface dues ˆ lÕoxydation des carbures de Niobium proches de la surface, met en Žvidence 
lÕimportance de lÕenvironnement sur le comportement de lÕalliage ATI 718Plus ˆ haute 
tempŽrature. 
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7.3 Conclusion  
Cette Žtude a permis de dŽmontrer lÕintervention du phŽnom•ne PLC au cours de la 
dŽformation du superalliage ATI 718Plus, par lÕanalyse dŽtaillŽe des serrations observŽes sur 
les courbes de traction, par la dŽmonstration de la prŽsence dÕun domaine de sensibilitŽ 
nŽgative de la contrainte dÕŽcoulement ˆ la vitesse de dŽformation, et par lÕobservation des 
faci•s de rupture prŽsentant des gŽomŽtries caractŽristiques de ruptures liŽes au phŽnom•ne 
PLC (rupture plane en biseau). 

LÕamplitude du domaine tempŽrature-vitesse de dŽformation dans lequel se produit le 
phŽnom•ne de PLC dans le superalliage ATI 718Plus nÕa toutefois pas pu •tre enti•rement 
explorŽe, car cela demande une Žtude tr•s volumineuse quÕil nÕa pas ŽtŽ possible de rŽaliser 
par manque de temps et de mati•re. 

Toutefois en se basant sur les essais dont nous disposons, il est avŽrŽ que lÕalliage 
ATI 718Plus est sujet au phŽnom•ne PLC sur un large domaine de tempŽrature allant 
au moins de la tempŽrature ambiante jusquÕˆ 700¡C. 

De plus cette Žtude a permis de montrer la sensibilitŽ de ce phŽnom•ne ˆ la microstructure. En 
effet plusieurs param•tres microstructuraux jouent un r™le dans cette manifestation de la 
plasticitŽ, notamment la taille de grain et la densitŽ de la microstructure de dislocations. 

Le phŽnom•ne PLC entra”ne une forte localisation de la dŽformation qui entra”ne des exc•s de 
plasticitŽ tr•s localisŽs appelŽs "bouffŽes de dŽformation plastique" ou "strain burst". 

Cette localisation de la plasticitŽ est liŽe ˆ un adoucissement local du matŽriau ("strain 
softening") qui nÕest compensŽ par un durcissement dÕŽcrouissage quÕaux plus basses 
tempŽratures. La dŽformation se poursuivant, elle se concentre sur cette partie adoucie et 
provoque lÕendommagement rapide de lÕŽprouvette dans cette zone.  

 

LÕeffet de lÕenvironnement ˆ haute tempŽrature est Žgalement important. En effet ˆ 550¡C et 
ˆ 700¡C lÕoxydation sous contrainte des carbures de type NbC situŽs proche de la 
surface est ˆ lÕorigine des initiations de fissures. Ë 550¡C ces fissures sont visibles sur le 
fžt des Žprouvettes mais elles nÕentra”nent pas de dŽconsolidation de lÕŽprouvette. Ë 700¡C en 
revanche, la rupture des Žprouvettes nÕest pas franche mais sÕop•re par la rupture progressive 
de ligaments. Cette rupture sÕinitie tr•s probablement ˆ partir des fissures crŽŽes par 
lÕoxydation des carbures proches de la surface. Ë 700¡C lÕeffet dÕenvironnement semble donc 
prŽpondŽrant sur lÕeffet PLC. 

 

Toutefois, cette Žtude a atteint les limites expŽrimentales autorisŽes par les machines de 
dŽformation. En effet, il est tr•s difficile dÕanalyser plus en dŽtail le phŽnom•ne PLC car 
celui-ci se caractŽrise par une dŽformation extr•mement rapide et par une tr•s forte 
localisation. Cela pose donc des probl•mes au niveau de la vitesse dÕacquisition du signal 
avec des frŽquences Žchantillonnages qui sont trop faibles par rapport au temps extr•mement 
court dans lequel se produit la plasticitŽ ("strain burst"). De plus les instruments de mesures 
que nous avons utilisŽs (extensom•tre et cellule de charge) nÕenregistrent pas seulement le 
comportement du matŽriau testŽ mais Žgalement la rŽponse de la machine, et il est donc 
impossible dÕisoler un signal correspondant ˆ lÕunique rŽponse du matŽriau dans la zone o• 
sÕest localisŽe la dŽformation. 
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Chapitre 8 -  ƒtude de lÕŽvolution 
microstructurale de lÕalliage 
au cours de vieillissements 
de longue durŽe ˆ haute 
tempŽrature  

 

 

Dans ce chapitre sont prŽsentŽes les observations que nous avons rŽalisŽes afin dÕanalyser 
lÕŽvolution microstructurale qui se produit lorsque lÕalliage est exposŽ ˆ haute tempŽrature 
sur une longue durŽe. Pour cela plusieurs microstructures ont ŽtŽ vieillies et caractŽrisŽes en 
MEB et en MET dans leur Žtat initial et dans leur Žtat vieilli.  
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Des traitements de vieillissement ont ŽtŽ rŽalisŽs sur diffŽrentes microstructures initiales dans 
le but dÕanalyser les Žvolutions microstructurales que ces expositions de longues durŽes ˆ 
haute tempŽrature engendrent, et, en particulier, dÕexaminer les modifications des 
prŽcipitations intergranulaires et intragranulaires. 

Deux microstructures initiales ont ŽtŽ choisies afin de subir un vieillissement de 3000 heures ˆ 
650¡C ou ˆ 700¡C. Ces deux microstructures ŽtudiŽes sont les microstructures D, et HATI. La 
premi•re microstructure est la microstructure brute de forge issue de la gamme de 
forgeage D (forgeage ˆ 1040¡C). La seconde microstructure testŽe a ŽtŽ forgŽe selon la 
gamme de forgeage H (forgeage ˆ 985¡C), et a ŽtŽ traitŽe avec la gamme de traitements 
thermiques "Direct Aging" prŽconisŽe par ATI Allvac (788¡C x 8h + 704¡C x 8h). 

La microstructure D a ŽtŽ choisie pour observer le vieillissement dÕune microstructure qui a 
ŽtŽ forgŽe ˆ une tempŽrature supŽrieure aux tempŽratures de solvus des phases prŽcipitant 
dans lÕalliage, rŽsultant ainsi en une microstructure vide de prŽcipitation intergranulaire. 

LÕŽtude sÕest Žgalement intŽressŽe ˆ la microstructure HATI de fa•on ˆ observer le 
vieillissement dÕune microstructure ayant subi une gamme de traitements thermiques 
"Direct Aging" et prŽsentant donc une microstructure avec un certain Žcrouissage. 

 

 

8.1 Microstructures  initiales  
La microstructure initiale D, ne prŽsente pas de prŽcipitation de phase intergranulaire et 
prŽsente une taille de grain dÕenviron 9 ASTM (16 ! m). La prŽcipitation intragranulaire de 
cette microstructure est composŽe de prŽcipitŽs de phase !Õ qui se sont formŽs lors de la 
trempe de fin de forgeage. 

 

La microstructure HATI prŽsente, quant ˆ elle, une taille de grain dÕenviron 11 ASTM (8 ! m), 
et une prŽcipitation de phase intergranulaire en faible quantitŽ distribuŽe sous forme de petits 
prŽcipitŽs dispersŽs le long des joints de grains. Cette prŽcipitation intergranulaire a ŽtŽ 
dŽveloppŽe par le traitement de revenu en deux paliers ˆ partir dÕune "lŽg•re" prŽcipitation 
dŽjˆ existante dans la microstructure issue du forgeage.  

 

 

Les microstructures initiales et les microstructures vieillies sont prŽsentŽes dans la Figure 8-1. 
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Figure 8-1 : micrographies en MEB en Žlectrons secondaires In -Lens des microstructures non-vieillies, et 
apr•s vieillissement de 3000 heures ˆ 650¡C et 700¡C. 

 

8.2 Microstruct ures  vieillies  
Dans les analyses que nous avons rŽalisŽes des diffŽrentes microstructures vieillies nous 
avons diffŽrenciŽ lÕanalyse de lÕŽvolution des prŽcipitations intergranulaires et des 
prŽcipitations intragranulaires. 
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8.2.1 PrŽcipitation I ntergranulaire  

Apr•s une exposition ˆ 650¡C durant 3000 heures, la prŽcipitation intergranulaire dans la 
microstructure D sÕest peu dŽveloppŽe, seul quelques joints de grains sont dŽcorŽs par des 
prŽcipitŽs tr•s fins ayant une morphologie en plaquettes relativement massives et dont la plus 
grande dimension est de lÕordre de quelques centaines de nanom•tres (Figure 8-2). 

Apr•s 3000 heures ˆ 700¡C, la fraction volumique de phase intergranulaire est plus 
importante quÕˆ 650¡C, et les prŽcipitŽs prŽsentent, pour certains, une morphologie en 
plaquettes un peu plus aiguillŽes que celle observŽes ˆ 650¡C.  

La taille des prŽcipitŽs observŽs dans cette microstructure est Žgalement plus grande et est 
proche du microm•tre. 

 

  
Figure 8-2 : micrographies MEB en Žlectrons secondaires In -Lens des prŽcipitŽs de phase intergranulaire 
dans la microstructure D vieillie 3000 heures ˆ 650¡C (ˆ gauche) et ˆ 700¡C (ˆ droite). 

Dans la microstructure HATI vieillie 3000 heures ˆ 650¡C la prŽcipitation intergranulaire est 
bien dŽveloppŽe avec une majoritŽ de joints de grains dŽcorŽs (Figure 8-3). Les prŽcipitŽs 
prŽsentent une morphologie en plaquettes dont la plus grande dimension est infŽrieure ˆ un 
microm•tre. 

 
Figure 8-3 : micrographie MEB en Žlectrons secondaires In -Lens des prŽcipitŽs de phase intergranulaire 
dans la microstructure HATI  vieillie 3000 heures ˆ 650¡C. 
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Apr•s 3000 heures ˆ 700¡C, la fraction volumique de phase intergranulaire prŽcipitŽe est plus 
grande quÕˆ la suite du vieillissement ˆ 650¡C (Figure 8-4). Dans la microstructure vieillie ˆ 
700¡C, on observe des prŽcipitŽs intergranulaires avec une morphologie en plaquettes 
aiguillŽes dont la longueur peut atteindre 2 ˆ 3 ! m, et des prŽcipitŽs intergranulaires avec une 
morphologie en plaquettes plus massives ayant des dimensions infŽrieures ˆ 1 ! m. De plus la 
croissance de ces deux types de prŽcipitŽs sÕoriente diffŽremment. Ainsi les prŽcipitŽs 
aiguillŽs semblent cro”tre facilement vers lÕintŽrieur du grain, tandis que ce nÕest pas le cas 
des plaquettes dont la croissance ne semble se produire que dans les directions proches de 
celles du joint de grains. 

  
Figure 8-4 : micrographie MEB en Žlectrons secondaires In -Lens (ˆ gauche) et micrographie MET en 
champ clair (ˆ  droite) des prŽcipitŽs de phase intergranulaire dans la microstructure H ATI  vieillie 
3000 heures ˆ 700¡C. 

Les modes de croissance et les morphologies observŽes pour ces diffŽrents prŽcipitŽs laissent 
supposer que les prŽcipitŽs aiguillŽs sont des prŽcipitŽs de phase %. Quant aux prŽcipitŽs en 
plaquettes, cette morphologie peut Žvoquer la prŽcipitation de ' , de ( , de M6C, voire de 
phases de Laves.  

Les analyses en diffraction Žlectronique en aire sŽlectionnŽe ont permis de vŽrifier que les 
prŽcipitŽs possŽdant une morphologie aiguillŽe, ont la structure de la phase #-Ni3(Al,Ti,Nb) 
dŽjˆ prŽsente dans lÕalliage non vieilli. 

Les prŽcipitŽs prŽsentant la morphologie de plaquettes plus massives ont Žgalement fait 
lÕobjet dÕune analyse soigneuse en diffraction Žlectronique en aire sŽlectionnŽe en MET : 
plusieurs clichŽs de diffraction obtenus dÕun m•me prŽcipitŽ ont permis de reconstruire la 
projection stŽrŽographique du rŽseau rŽciproque de la structure, et les mesures des distances 
entre taches de diffraction ont permis de dŽterminer des distances interrŽticulaires. 
LÕensemble de ces dŽpouillements a permis dÕidentifier la phase topologiquement 

compacte ( , de structure quadratique de param•tre a(  = 8,90 • et c(  = 4,65 •.  

Cette phase est couramment rencontrŽ dans divers superalliages (Inconel 718, N18, É) 
soumis ˆ un vieillissement de longue durŽe ˆ haute tempŽrature [Sims-1987], [Augustins-
Lecallier-2011]. 
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Cette phase (  semble se dŽvelopper ici dans la matrice ! , au contact des lattes de phase #, en 
respectant les relations cristallographiques suivantes : 

(001)(  // (0001)# // { 111} !     et    <110](  // <!" ! ! ]# // <110>!  

Il nÕy a pas de relations simples entre les param•tres de (  et de !  (ni de #). 

La composition chimique de la phase (  nÕa pas ŽtŽ dŽterminŽe et la littŽrature est peu claire ˆ 
ce sujet. Sur la base de cette littŽrature ([Sims-1987] p117), on peut cependant suggŽrer que la 
composition de cette solution solide ordonnŽe correspond ˆ une formule de type MxMÕy avec : 

- M = Fe, Ni et en plus faible concentration Co 
- MÕ = Cr, Mo et peu-•tre W 
- et x et y deux entiers compris entre 1 et 7. 

 

La diffŽrence de distribution de la prŽcipitation de phase intergranulaire entre les 
microstructures vieillies D et HATI est la consŽquence de leurs histoires thermomŽcaniques 
respectives. Ainsi la microstructure initiale HATI prŽsente une prŽcipitation de phase 
intergranulaire dŽjˆ existante et un certain Žcrouissage dž ˆ la tempŽrature de forgeage 
(985¡C) et ˆ la gamme de traitements thermiques "Direct Aging" utilisŽes. Ces ŽlŽments ont 
favorisŽ un dŽveloppement plus rapide de la prŽcipitation intergranulaire dans cette 
microstructure initiale HATI par rapport ˆ la microstructure D. De plus la taille de grain de la 
microstructure HATI Žtant plus petite que celle de la microstructure D, la microstructure HATI 
prŽsente donc plus de joints de grains sur les lesquels peut se dŽvelopper la prŽcipitation 
intergranulaire. 

 

Finalement, lÕobservation des prŽcipitations intergranulaires dans les microstructures vieillies 
ˆ 650¡C et 700¡C a montrŽ que ces expositions de longue durŽe ˆ hautes tempŽratures 
provoquent une croissance de prŽcipitŽs de phase aiguillŽe #, et permet le dŽveloppement de 
prŽcipitŽs de phase (  adoptant une morphologie en plaquettes relativement massives. 

 

8.2.2 PrŽcipitation Intragranulaire  

La prŽcipitation intragranulaire a ŽtŽ examinŽe sur les microstructures HATI vieillies ˆ 650¡C 
et ˆ 700¡C car elles prŽsentent une prŽcipitation plus dŽveloppŽe que les microstructures D 
vieillies. Rappelons que dans la microstructure initiale HATI la prŽcipitation intragranulaire est 
uniquement composŽe de prŽcipitŽs de phase !Õ qui sont apparus lors de la trempe de fin de 
forgeage et qui ont ensuite subi un traitement de revenu en deux paliers (788¡C x 8h + 704¡C 
x 8h). 

Dans la microstructure HATI vieillie ˆ 700¡C pendant 3000 heures, la prŽcipitation 
intragranulaire est composŽe de prŽcipitŽs assurant le durcissement structural de lÕalliage mais 
Žgalement de prŽcipitŽs ayant une morphologie en fines lattes tr•s aiguillŽes (Figure 8-5). Ces 
prŽcipitŽs sont tr•s certainement des prŽcipitŽs de phase %-Ni3Ti et font plusieurs microm•tres 
de longueur et quelques dizaines de nanom•tres dÕŽpaisseur. 
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Figure 8-5 : micrographie MEB en Žlectrons secondaires In -Lens des prŽcipitŽs de phase intergranulaire 
et intragranulaire dans la microstructure HATI  vieillie 3000 heures ˆ 700¡C. 

 

La prŽcipitation intragranulaire produisant le durcissement structural de lÕalliage a ŽtŽ 
analysŽe en MET sur les microstructures HATI vieillies ˆ 650¡C et ˆ 700¡C. Les clichŽs de 
diffraction rŽalisŽs sur ces microstructures ont permis dÕidentifier la phase ! Õ-Ni3(Al,Ti,Nb)  
dŽjˆ existante ˆ lÕŽtat non-vieilli, et dÕidentifier lÕapparition de la prŽcipitation de la phase 
! ÕÕ-Ni3Nb (Figure 8-6). 

 

a) b) 

Figure 8-6 : a) clichŽ de diffraction Žlectronique en MET rŽalisŽ sur la microstructure HATI  vieillie 

3000 heures ˆ 650¡C selon lÕaxe de zone [001]! , b) indexation de la partie encadrŽe du clichŽ de diffraction. 

LÕobservation en MET en champ sombre de la prŽcipitation de la phase !ÕÕ (Figure 8-7) 
montre que la distribution de ces prŽcipitŽs nÕest pas homog•ne mais se concentre sur les 
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Žcheveaux de dislocations encore prŽsents dans la microstructure. Cette microstructure de 
dislocations, qui rŽsulte du forgeage nÕa pas ŽtŽ enti•rement restaurŽe par la gamme de 
traitements thermiques "Direct Aging". 

 
Figure 8-7 :  clichŽ en champ sombre, rŽalisŽ sur la microstructure HATI  vieillie 3000 heures ˆ 700¡C, des 
prŽcipitŽs de phase ! ÕÕ orientŽs selon un variant avec lÕaxe du disque dans le plan de lÕimage. 

En effet comme le param•tre c!ÕÕ prŽsente un Žcart paramŽtrique positif avec 2a!  (a!  Žtant le 
param•tre de la matrice), la prŽcipitation de la phase !ÕÕ est plus facile sur le cÏur des 
dislocations coins (ou mixtes). 

On remarque dÕailleurs que la prŽcipitation de !ÕÕ se dŽveloppe ˆ proximitŽ immŽdiate des 
prŽcipitŽs de phase !Õ (Figure 8-8) pour faire appara”tre lÕarrangement des prŽcipitŽs !Õ-!ÕÕ 
nommŽ "morphologie compacte". Cozar [Cozar-1973] a Žgalement observŽ cet arrangement 
des prŽcipitŽs !Õ-!ÕÕ dans lÕalliage Inconel 718, et a Žtabli que celui-ci appara”t dans les 
alliages dont le rapport (Al+Ti)/Nb (exprimŽ en pourcentage atomique) est supŽrieure ˆ une 
valeur critique dÕenviron 1,05. Dans lÕalliage ATI 718Plus, ce rapport est Žgal ˆ 
(0,9+3,1)/3,4=1,18, ce qui est donc en cohŽrence avec les observations rŽalisŽes par Cozar. 
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Figure 8-8 : clichŽ en champ sombre, rŽalisŽ sur la microstructure HATI  vieillie 3000 heures ˆ 650¡C, des 
prŽcipitŽs de phase ! Õ et des prŽcipitŽs de phase ! ÕÕ orientŽs selon un variant avec lÕaxe du disque dans le 
plan de lÕimage et selon le variant avec lÕaxe du disque perpendiculaire au plan de lÕimage. 

 

Par ailleurs, les observations rŽalisŽes en MEB sur la distribution des prŽcipitŽs de phase !ÕÕ 
rŽv•lent la prŽsence de zones dŽnudŽes de prŽcipitation !ÕÕ autour des prŽcipitŽs de phase (  et 
% (Figure 8-9). En revanche aucune zone dŽnudŽe de prŽcipitation de phase !Õ nÕest observŽe. 

  
Figure 8-9 :  micrographies MEB en Žlectrons secondaires In -Lens illustrant les zones dŽnudŽes de 
prŽcipitŽs de phase ! ÕÕ dans la microstructure HATI  vieillie ˆ 700¡C (ˆ gauche) et dans la microstructure D 
vieillie ˆ 700¡C (ˆ droite).  

Cette appauvrissement en prŽcipitŽs de phase !ÕÕ autour des prŽcipitŽs de phase (  et/ou % est 
probablement dž ˆ un appauvrissement en Niobium, nŽcessaire ˆ la prŽcipitation de  !ÕÕ, qui a 
ŽtŽ captŽ par la prŽcipitation de la phase %.  
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8.3 Discussion  
Les analyses menŽes sur les diffŽrentes microstructures vieillies ˆ 650¡C et ˆ 700¡C pendant 
3000 heures ont montrŽ que ces traitements thermiques de longue durŽe peuvent provoquer la 
prŽcipitation de nouvelles phases :  

- la phase !ÕÕ-Ni3Nb, qui cristallise dans les grains, prŽfŽrentiellement, semble-t-il sur les 
"reliques" de la structure de dislocations hŽritŽe du forgeage, sous forme de disques accolŽs ˆ 
des prŽcipitŽs $Õ-Ni3(Al,Nb,Ti); 

- la phase ( , qui cristallise dans les joints de grains, semble-t-il au contact de lattes de phase 
%-Ni3(Nb,Al,Ti). 

De plus, la phase %-Ni3(Nb,Al,Ti), dont la prŽsence Žtait limitŽe aux joints de grains dans 
l'Žtat initial, est apparue ˆ l'intŽrieur des grains, apr•s ces traitements de longues durŽe, sous 
forme de longues lattes. 

Cette Žvolution de la microstructure de prŽcipitation prŽsente la particularitŽ de faire 
appara”tre la phase !ÕÕ-Ni3Nb dont la prŽsence est Žventuellement, suggŽrŽe sinon dŽtectŽe, 
toujours dans l'Žtat initial "standard" de l'alliage, par quelques auteurs [ATI Allvac-2010] , 
[Cao-2005a], [Unocic-2010]. 

Cette prŽcipitation de la phase !ÕÕ-Ni3Nb se produit par mise en ordre selon la structure D022 

des atomes de Niobium et de Nickel sur les sites de la structure cubique ˆ faces centrŽes de la 
matrice $. Alors que dans les alliages $-$', la germination des prŽcipitŽs intragranulaires de 
$Õ-Ni3(Al,Nb,Ti) se produit au cours de la trempe qui suit la remise en solution, et qu'il faut 
atteindre des vitesses de refroidissement ŽlevŽes pour l'Žviter, dans les alliages dont la 
composition permet la gŽnŽration d'une distribution intragranulaire de prŽcipitŽs de phase 
!ÕÕ-Ni3Nb (Inconel 718, Inconel 706, Inconel 625), il faut attendre que la premi•re Žtape de 
revenu ait dŽbutŽ pour que se produise la germination de cette phase. Dans le cas des 
vieillissements examinŽs ici, l'apparition de prŽcipitŽs de !ÕÕ-Ni3Nb a sans doute rŽclamŽ la 
redistribution du Niobium entre la matrice $, les prŽcipitŽs de $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et la phase 
!ÕÕ-Ni3Nb. La germination de la phase !ÕÕ-Ni3Nb a d'ailleurs ŽtŽ facilitŽe par la prŽsence de 
dŽfauts de rŽseau permettant partiellement l'accommodation du dŽsaccord paramŽtrique avec 
la matrice $. Le positionnement des disques de !ÕÕ-Ni3Nb ˆ proximitŽ immŽdiate des 
prŽcipitŽs de $Õ-Ni3(Al,Nb,Ti) sugg•re d'ailleurs, le fait que la majeure partie du Niobium 
utilisŽ pour dŽvelopper !ÕÕ-Ni3Nb provient de ces prŽcipitŽs de $Õ-Ni3(Al,Nb,Ti). Par contre, 
on a notŽ l'absence de prŽcipitŽ de !ÕÕ-Ni3Nb ˆ proximitŽ des joints de grains, ce qui laisse 
supposer que le Niobium initialement disponible dans ces zones a ŽtŽ utilisŽ pour dŽvelopper 
la phase intergranulaire #. 

ConsidŽrant que la prŽcipitation de la phase !ÕÕ-Ni3Nb au cours d'un vieillissement de longue 
durŽe pouvait traduire un retard ˆ la germination de cette phase ˆ la tempŽrature de revenu, 
l'hypoth•se de la lenteur de la diffusion du Niobium dans la matrice avait ŽtŽ Žmise pour 
justifier ce "retard". Cependant, les donnŽes qui ont pu •tre recueillies dans la littŽrature sur la 
diffusion du Niobium, de l'Aluminium et du Titane dans le Nickel montrent que le coefficient 
de diffusion du Niobium est plus ŽlevŽ d'un ordre de grandeur que ceux de l'Aluminium et du 
Titane. Bien que ces donnŽes correspondent ˆ des mesures rŽalisŽes dans des alliages binaires 
et non dans un alliage contenant une large proportion d'ŽlŽments d'alliage, on peut supposer 
raisonnablement que le coefficient de diffusion de Nb n'est pas si faible que nous l'avions 
suggŽrŽ et que la vitesse de diffusion du Niobium n'est pas plus basse que celle de 
l'Aluminium ou du Titane. 
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Si la vitesse de diffusion du Niobium dans l'alliage aux tempŽratures de revenu ne peut •tre 
tenue pour responsable de l'absence de la phase !ÕÕ-Ni3Nb dans l'alliage forgŽ et revenu, il 
faut considŽrer que les phases %-Ni3(Nb,Al,Ti) et $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) sont 
thermodynamiquement plus faciles ˆ dŽvelopper ˆ la tempŽrature du premier revenu (788¡C) 
ou du second revenu (704¡C), tout en substituant largement le Niobium au Titane ou ˆ 
lÕAluminium. La concentration de Niobium dans la matrice se trouve alors rŽduite ˆ un niveau 
insuffisant pour justifier la prŽcipitation de la phase !ÕÕ-Ni3Nb. Un vieillissement de longue 
durŽe ˆ 650¡C ou 700¡C semble nŽcessaire pour rŽtablir au moins partiellement l'Žquilibre 
thermodynamique de l'alliage et redistribuer le Niobium entre les phases qui sont stables ˆ ces 
tempŽratures. 

De mani•re analogue ˆ la prŽcipitation de la phase !ÕÕ-Ni3Nb, la prŽcipitation de la phase 
%-Ni3Ti sous forme de longues lattes intragranulaire a probablement nŽcessitŽ une 
redistribution du Titane entre la matrice $, les prŽcipitŽs de $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) et la phase 
%-Ni3Ti. La structure de la phase %-Ni3Ti Žtant basŽe sur les sites atomiques d'un empilement 
compact de type ÉABABABÉ, sa germination dans la structure cubique ˆ faces centrŽes, 
dont les sites atomiques forment un empilement compact de type ÉABCABCÉ, est peut-•tre 
facilitŽe par la prŽsence des "reliques" de la structure de dislocations hŽritŽe du forgeage. Le 
dŽveloppement de la phase %-Ni3Ti dans les superalliages ˆ base de Nickel et de Fer, durcis 
par prŽcipitation de $Õ, est souvent considŽrŽ comme rŽsultant de la transformation de la phase 
$Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) ([Sims-1987] p178). Cependant cette transformation rŽclame une importante 
modification de l'organisation des sites atomiques (Figure 3-17) et une remise en ordre des 
atomes de Titane (Žventuellement substituŽs par des atomes de Niobium et dÕAluminium) sur 
ces sites. Si cette transformation peut •tre produite par une sŽquence bien dŽterminŽe de 
cisaillements entre diffŽrentes paires de plans {111} de la structure de $' [Xu-2011b], [Heo-
2009], la formation de la structure de % ˆ partir de la structure cubique ˆ faces centrŽes 
dŽsordonnŽe de la matrice $ par germination - Žventuellement sur un dŽfaut de rŽseau - et 
croissance est sans doute tout aussi probable. On peut donc en fait considŽrer que la phase 
%-Ni3Ti se dŽveloppe non pas par transformation de $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb), mais plut™t "au 
dŽtriment" de la phase $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) car, pour se dŽvelopper %-Ni3Ti nŽcessite de 
mobiliser les atomes de Titane qui, dans l'Žtat initial de l'alliages se trouvent essentiellement 
dans la phase $Õ-Ni3(Al,Ti,Nb) en substitution de l'Aluminium. 

Au final, les analyses rŽalisŽes sur les Žchantillons vieillis 3000 heures ˆ 700¡C montrent la 
coexistence des trois phases %, $Õ, et $ÕÕ. Les compositions de ces phases n'ont pas ŽtŽ 
dŽterminŽes dans ces Žchantillons vieillis et les limites ˆ la substitution des ŽlŽments de base 
des phases binaires correspondantes, c'est-ˆ-dire respectivement %-Ni3Ti, $Õ-Ni3Al et 
$ÕÕ-Ni3Nb sont inconnues. On peut cependant Žnoncer quelques dŽductions logiques et 
Žmettre des hypoth•ses sur l'effet du vieillissement ŽtudiŽ sur les propriŽtŽs mŽcaniques de 
l'alliage ainsi que sur son Žvolution microstructurale ultŽrieure ˆ 650¡C ou 700¡C, ces 
tempŽratures se situant dans la gamme de tempŽrature de fonctionnement des applications 
envisagŽes pour le superalliage ATI 718Plus. 

La prŽcipitation de la phase intergranulaire # semble absorber une grande partie du Niobium 
disponible dans le voisinage des joints de grains car ces zones sont dŽnudŽes de prŽcipitŽs $ÕÕ 
apr•s vieillissement. Si les zones situŽes dans le voisinage des joints de grains sont dŽnudŽes 
de prŽcipitŽs $ÕÕ apr•s vieillissement, les prŽcipitŽs $Õ prŽsents dans cette zone doivent avoir 
une composition faible en Niobium. De m•me, plus ˆ l'intŽrieur des grains, la prŽcipitation de 
$ÕÕ et de % a nŽcessairement appauvri en Niobium et en Titane la phase $Õ initialement 
prŽsente. Globalement cet appauvrissement en Niobium et en Titane de la phase $Õ provoque, 
en principe, d'une part une diminution de la fraction volumique de cette phase puisque que la 
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quantitŽ d'atomes susceptibles de participer ˆ sa constitution a diminuŽ, d'autre part ˆ une 
diminution de son durcissement de solution solide qui Žtait assurŽ par la substitution de 
lÕAluminium par le Titane et le Niobium. Ces deux modifications touchant la phase $Õ 
produisent, en principe une diminution du durcissement de l'alliage relatif ˆ la distribution en 
taille et en fraction volumique des prŽcipitŽs de phase $Õ. A ces deux effets, on peut d'ailleurs 
Žventuellement ajouter la modification de l'Žcart paramŽtrique entre la matrice $ et la phase $Õ, 
ainsi que l'Žventuel grossissement des prŽcipitŽs provoquŽ par "murissement d'Oswald" au 
cours du vieillissement. 

En ce qui concerne la participation des prŽcipitŽs de phase !ÕÕ-Ni3Nb au durcissement de 
l'alliage, un certain nombre de remarques s'imposent. Les vieillissements de 3000 heures ˆ 
650¡C et 700¡C produisent effectivement une distribution de prŽcipitŽs de phase !ÕÕ-Ni3Nb 
dont les dimensions de l'ordre de 20nm de diam•tre pour environ 5nm d'Žpaisseur (Figure 
8-8) correspondent aux dimensions des prŽcipitŽs assurant le durcissement de l'Inconel 718 
[Devaux-2007]. Cependant cette prŽcipitation, qui semble avoir essentiellement germŽ sur les 
reliquats de la microstructure de dislocations hŽritŽe du forgeage, comme dans l'Inconel 718 
traitŽ DA ("Direct Aging"), correspond ˆ une fraction volumique visiblement faible (Figure 
8-7). De plus cette prŽcipitation est inexistante dans les zones du grain situŽes ˆ moins de 
1µm d'un joint de grains (Figure 8-9). La part de durcissement que pourrait apporter une telle 
distribution de prŽcipitŽs $ÕÕ ne peut donc •tre que relativement faible et ne compense 
probablement pas la part de durcissement perdu du fait des modifications intervenues sur la 
distribution des prŽcipitŽs $Õ. Notons enfin que se pose la question de la  stabilitŽ ˆ 700¡C de 
cette distribution de prŽcipitŽs $ÕÕ. Dans les alliages durcis par prŽcipitation de la phase $ÕÕ, 
l'Žvolution de cette prŽcipitation ˆ partir de 650¡C se traduit par le grossissement de ces 
prŽcipitŽs par murissement d'Oswald qui m•ne ˆ la perte de cohŽrence cristallographique 
entre les prŽcipitŽs et la matrice, voire Žventuellement ˆ la transformation de la phase 
!ÕÕ-Ni3Nb en ' -Ni3Nb. La fraction volumique de phase !ÕÕ que reprŽsente la distribution de 
prŽcipitŽs observŽe dans l'alliage est faible, et rien ne permet de prŽvoir si un vieillissement 
prolongŽ au delˆ des 3000 heures ferait s'accro”tre cette fraction volumique et Žventuellement 
provoquer le grossissement des prŽcipitŽs et la perte de leur cohŽrence ou si, au contraire, ce 
vieillissement prolongŽ se traduirait par la re-dissolution de ces prŽcipitŽs du fait d'une 
rŽ-homogŽnŽisation de la concentration en Niobium dans le volume total du grain. La stabilitŽ 
de la phase !ÕÕ-Ni3Nb dans l'alliage ATI 718Plus vieilli ˆ tempŽrature de fonctionnement reste 
tr•s hypothŽtique car le seul autre point dont nous disposons correspond ˆ un traitement de 
720 heures ˆ 720¡C sur l'alliage ˆ lÕŽtat brut de forgeage ˆ 985¡C (la gamme de forgeage 
compl•te est dŽcrite au paragraphe 3.1.2) qui n'a pas produit la prŽcipitation de cette phase. 

 

L'effet du dŽveloppement intragranulaire de lattes de %-Ni3Ti, au cours des vieillissements de 
longue durŽe, sur les propriŽtŽs mŽcaniques de l'alliage peut •tre raisonnablement prŽdit en 
faisant rŽfŽrence aux travaux rŽalisŽs sur l'A286 ([Sims-1987] p179) qui concluent sur une 
perte en limite ˆ la rupture et en ductilitŽ attribuŽe ˆ la prŽsence de ces lattes. A noter que la 
croissance de lattes intergranulaires de %-Ni3Ti (ou %-Ni3(Nb,Al,Ti)) vers l'intŽrieur des grains 
aura le m•me effet sur les propriŽtŽs mŽcaniques que celui de ces lattes intragranulaires.  

La phase (  est suspectŽe dÕ•tre un site privilŽgiŽ dÕamor•age de fissure et/ou de faciliter la 
propagation de fissure intergranulaire, en particulier lorsquÕelle appara”t en grande quantitŽ le 
long des joints de grains, ce qui est le cas dans lÕalliage ATI 718Plus vieilli 3000 heures ˆ 
650¡C ou 700¡C. On peut donc, ˆ juste titre, sÕinquiŽter du r™le combinŽ des lattes de # et des 
"pavŽs" de (  sur les propriŽtŽs mŽcaniques de lÕalliage vieilli 3000 heures ˆ 650¡C ou 700¡C. 
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Pour terminer cette discussion sur l'effet de vieillissements de 3000 heures ˆ 650 ¡C et 700¡C, 
nous signalerons que nous n'avons pas observŽ la prŽcipitation d'autres phases telles que les 
phases G, µ ou Laves au cours de ces vieillissements, comme cela a ŽtŽ identifiŽ dans d'autres 
superalliages ˆ base de Nickel et de Fer  ([Sims-1987] p182).  

Enfin nous rappelons que nous n'avons pas analysŽ en dŽtail le r™le de la microstructure 
initiale dans l'effet des vieillissements ŽtudiŽs sur le superalliage ATI 718Plus. Ainsi, par 
exemple, seule la microstructure initiale du galet H traitŽ Direct Aging a fait l'objet d'analyses 
en MET apr•s vieillissement de 3000 heures ˆ 650 et 700¡C. 

 
  



Chapitre 8 : ƒvolution microstructurale de lÕalliage au cours de vieillissements 

 

179 

 

 

  



Chapitre 8 : ƒvolution microstructurale de lÕalliage au cours de vieillissements 

 

180 

 

 

 



Chapitre 9 : Conclusions gŽnŽrales et perspectives 

 

181 

 

 

 

 

 

 

 

 

Chapitre 9  

- 

Conclusions gŽnŽrales et perspectives  

 
 

 

 

 

 

 

  



Chapitre 9 : Conclusions gŽnŽrales et perspectives 

 

182 

 

Chapitre 9 -  Conclusions gŽnŽrales et 
perspectives  

 

 

 

 

Sommaire : 

 

@#"! $%;;-+<'5%&!(&';(!';<5'(A(&'7!'>(;A5B.(7!!('!A54;%7';.4'. ;(7 !###############################################!"89 !
@#0! $%;;-+<'5%&!(&';(!A54;%7';.4'.;(7!('!=;%=;5-'-7!A-4<&5B.(7!##################################################!"8L !
@#9! $%A=%;'(A(&'!*(! +,<++5<D(!########################################################################################################################!"8H!
@#L! Z<AA(!*(!';<5'(A(&'7!'>(;A%A-4<&5B.(7!;('(&.( !####################################################################!"8H!
@#H! :(;7=(4'5V(7 !####################################################################################################################################################!"8X !

!

 

 

 

 

  



Chapitre 9 : Conclusions gŽnŽrales et perspectives 

 

183 

 

LÕŽtude engagŽe sur le superalliage ATI 718Plus par Snecma, Turbomeca, Aubert & Duval, et 
Mines ParisTech a permis dÕexplorer les possibilitŽs offertes par ce nouveau superalliage ˆ 
base de Nickel. 

Le premier axe de lÕŽtude a ŽtŽ dÕobserver et dÕanalyser finement la microstructure de ce 
nouvel alliage en sÕattardant particuli•rement sur lÕanalyse des diffŽrentes phases prŽcipitŽes. 

Le second axe de lÕŽtude a permis dÕŽvaluer les propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage 
de lÕalliage pour diffŽrentes microstructures obtenues pour diffŽrentes gammes de forgeage et 
diffŽrentes gammes de traitements thermiques. La dŽtermination des propriŽtŽs mŽcaniques 
couplŽe ˆ lÕanalyse des microstructures en connaissance de lÕhistorique thermomŽcanique de 
chacune dÕentre elles, nous a permis dÕidentifier les caractŽristiques microstructurales 
procurant ˆ lÕalliage les meilleures propriŽtŽs en traction et en fluage et donc de dŽfinir une 
gamme de traitements thermomŽcaniques permettant dÕobtenir une microstructure ayant ces 
caractŽristiques.  

 

9.1 CorrŽlation entre traitements thermiques  et 
microstructures  

LÕŽtude microstructurale du superalliage ATI 718Plus a permis de mieux apprŽhender la 
mŽtallurgie de cet alliage, en identifiant les diffŽrentes phases qui y prŽcipitent et en mettant 
en Žvidence les interactions complexes qui existent entre ces phases. 

Pour cela un grand nombre de traitements thermiques ont ŽtŽ rŽalisŽs ˆ diffŽrentes 
tempŽratures (de 650¡C ˆ 1040¡C) et pour diffŽrents temps de maintien (de quelques minutes 
ˆ plusieurs milliers dÕheures). LÕobservation, en MEB et en MET, des microstructures 
obtenues a permis dÕidentifier certaines phases dŽcrites dans la littŽrature, mais aussi 
dÕidentifier des phases dont la prŽcipitation dans cet alliage nÕŽtait pas connue ou nÕavait pas 
ŽtŽ vŽrifiŽe.  

 

Deux phases intragranulaires ont ainsi ŽtŽ identifiŽes. La premi•re est la phase !Õ qui est la 
phase intragranulaire prŽdominante. La seconde phase intragranulaire identifiŽe est la phase 
!ÕÕ, dont la prŽsence a ŽtŽ dŽcelŽe dans les microstructures ayant subi un traitement thermique 
de longue durŽe, 3000 heures, ˆ 650¡C ou 700¡C. Dans ces microstructures vieillies les deux 
phases intragranulaires !Õ et !ÕÕ coexistent. Toutefois les cinŽtiques de prŽcipitation et les 
domaines de prŽcipitation temps-tempŽrature des phases !Õ et !ÕÕ sont tr•s diffŽrents. Ainsi la 
phase !Õ prŽcipite d•s la trempe de fin de forgeage, sous forme de prŽcipitŽs sphŽriques dont 
le diam•tre varie en fonction de la vitesse de trempe, mais qui est globalement compris entre 
10 et 100 nanom•tres. La phase !ÕÕ prŽcipite beaucoup plus lentement. En effet cette phase ne 
prŽcipite pas lors de la trempe de fin de forgeage mais nŽcessite un traitement de revenu avec 
un tr•s long temps de maintien ˆ une tempŽrature proche des tempŽratures dÕutilisation 
envisagŽes. La tempŽrature de solvus de la phase !Õ a ŽtŽ situŽe entre 980¡C et 990¡C. 

 

Plusieurs phases intergranulaires ont Žgalement ŽtŽ identifiŽes avec, lˆ encore, une 
prŽcipitation diffŽrente apr•s des traitements thermiques courts (quelques heures) et apr•s des 
traitements thermiques longs (plusieurs milliers dÕheures).  



Chapitre 9 : Conclusions gŽnŽrales et perspectives 

 

184 

 

Ainsi la phase intergranulaire observŽe apr•s des traitements thermiques courts a ŽtŽ identifiŽe 
ˆ la phase # avec une structure hexagonale. Cette phase prŽcipite en formant des prŽcipitŽs en 
lattes  qui germent aux joints de grains et qui croissent vers lÕintŽrieur des grains. Par ailleurs 
la tempŽrature de solvus de la phase # a ŽtŽ identifiŽe aux environs de 980¡C. Dans la 
littŽrature cette phase a le plus souvent ŽtŽ incorrectement identifiŽe ˆ la phase 
orthorhombique " , qui prŽcipite dans lÕInconel 718. 

Dans les microstructures ayant subi des traitements thermiques longs, la phase intergranulaire 
(  a ŽtŽ identifiŽe. Cette phase prŽcipite en formant des courtes plaquettes distribuŽes le long 
des joints de grains. 

 

Les observations microstructurales ont donc mis en Žvidence des diffŽrences de prŽcipitation 
entre les microstructures ayant subi des traitements thermiques courts et les microstructures 
ayant subi des traitements thermiques tr•s longs. 

Ces diffŽrences sont le rŽsultat des interactions qui existent entre les phases prŽcipitŽes dans 
lÕalliage qui sont notamment causŽes par la forte teneur en Niobium de lÕalliage. En effet cet 
ŽlŽment peut entrer dans la composition chimique des diffŽrentes phases. Une compŽtition 
sÕinstalle donc entre ces phases consommatrices de Niobium lorsquÕelles prŽcipitent. Ainsi la 
prŽcipitation de la phase !ÕÕ intervient alors quÕune grande partie du Niobium prŽsent dans la 
matrice a dŽjˆ ŽtŽ consommŽe par la prŽcipitation des phases !Õ et # qui sont dŽjˆ prŽsentes 
dans lÕalliage. La prŽcipitation de la phase !ÕÕ est donc ralentie car pour prŽcipiter cette phase 
doit "rŽcupŽrer" une partie du Niobium dŽjˆ captŽ par les autres phases. 

La mise en place dÕune prŽcipitation stable ˆ une tempŽrature donnŽe dans le superalliage 
ATI  718Plus est donc lente du fait des interactions complexes entre les phases dont les 
cinŽtiques de prŽcipitation sont tr•s diffŽrentes. 

 

Les investigations menŽes sur les microstructures issues des diffŽrentes gammes de forgeage 
ont Žgalement permis de mettre en Žvidence que lÕŽcrouissage est un facteur favorisant la 
prŽcipitation de la phase #. Ainsi, les diagrammes TTT de la prŽcipitation de la phase # ont 
ŽtŽ dŽfinis pour une microstructure non-Žcrouie et pour une microstructure Žcrouie.  

 

9.2 CorrŽlation entre microstructure s et propriŽtŽs 
mŽcaniques  

Les essais mŽcaniques de traction et de fluage rŽalisŽs sur diffŽrentes microstructures, 
elles-m•mes caractŽrisŽes en microscopie Žlectronique, ont permis dÕŽtablir des corrŽlations 
entre les param•tres microstructuraux et les propriŽtŽs mŽcaniques.  

En premier lieu la taille de grain doit •tre ajustŽe en fonction du type de sollicitation imposŽe 
ˆ la microstructure. Dans le cas dÕune sollicitation en fluage, une microstructure avec une 
grande taille de grain est prŽfŽrŽe, tandis que pour une sollicitation en traction une 
microstructure avec une petite taille de grain offrira de meilleures propriŽtŽs. Cette taille de 
grain est dÕabord contr™lŽe par les conditions de forgeage, et ensuite, lors des traitements 
thermiques, par la prŽcipitation de phase intergranulaire. 

La prŽcipitation de la phase intergranulaire # tient Žgalement un r™le important dans les 
propriŽtŽs de lÕalliage. Ainsi lorsque cette phase prŽcipite dans lÕalliage sous forme de 
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longues lattes aiguillŽes qui rentrent profondŽment ˆ lÕintŽrieur des grains, voire qui les 
traversent, elle abaisse le temps de durŽe de vie de lÕalliage en fluage. Toutefois lorsque cette 
m•me phase est prŽsente dans la microstructure sous forme de petits prŽcipitŽs bien rŽpartis le 
long des joints de grains, on note un effet bŽnŽfique sur la durŽe de vie en fluage. En effet ces 
prŽcipitŽs agissent comme des points dÕancrage des joints de grains, ralentissant le mŽcanisme 
de fluage par glissement aux joints de grains. En traction, la prŽcipitation de la phase # nÕa 
pas montrŽ dÕinfluence particuli•re sur les propriŽtŽs mesurŽes, quelles que soient la taille et 
la distribution des prŽcipitŽs. 

La microstructure de dislocations est le troisi•me param•tre important ˆ prendre en compte 
pour Žtablir une microstructure avec les meilleures propriŽtŽs mŽcaniques possibles. En effet 
les microstructures avec une microstructure de dislocations dense (microstructures traitŽes 
avec une gamme de traitements thermiques de type Direct Aging) prŽsentent des propriŽtŽs en 
traction et en fluage meilleures que les microstructures ayant une microstructure de 
dislocations peu dense (microstructures traitŽes avec une gamme de traitements thermiques 
avec un traitement de remise en solution). 

 

9.3 Comportement  de lÕalliage  
LÕanalyse du comportement en traction du superalliage ATI 718Plus a rŽvŽlŽ la sensibilitŽ de 
lÕalliage au phŽnom•ne de plasticitŽ localisŽe de Portevin Ð Le Chatelier et ˆ lÕoxydation ˆ 
haute tempŽrature. 

En effet lÕanalyse des courbes de traction a dŽmontrŽ la sensibilitŽ de lÕalliage au phŽnom•ne 
de vieillissement dynamique et de plasticitŽ localisŽe de Portevin Ð Le Chatelier sur un large 
domaine de tempŽrature allant, selon les microstructures, de la tempŽrature ambiante jusquÕˆ 
700¡C. De plus gr‰ce au grand nombre de microstructures testŽes, plusieurs param•tres 
microstructuraux favorisant lÕapparition de ce phŽnom•ne ont ŽtŽ identifiŽs. Ainsi les essais 
ont rŽvŽlŽ que les microstructures les plus sensibles au phŽnom•ne de Portevin Ð Le Chatelier 
sont les microstructures ˆ gros grains et les microstructures ayant les microstructures de 
dislocations les plus denses (microstructures ayant ŽtŽ traitŽes avec les gammes de traitements 
thermiques de type Direct Aging). 

Par ailleurs, lÕexpertise des fžts et des faci•s de rupture des Žprouvettes rompues lors des 
essais de traction a mis en Žvidence la sensibilitŽ de lÕalliage ˆ lÕenvironnement ˆ 550¡C et 
surtout ˆ 700¡C. En effet les Žprouvettes rompues ˆ ces tempŽratures prŽsentent de 
nombreuses fissures sur toute la surface de la zone utile de lÕŽprouvette. Ces fissures ont ŽtŽ 
initiŽes par lÕoxydation de carbures de Niobium NbC affleurant ˆ la surface. En effet, ˆ haute 
tempŽrature ces carbures sÕoxydent, ce qui augmente leur volume, et entra”ne lÕapparition de 
contraintes ˆ lÕorigine de lÕouverture des fissures. LÕapparition de ces fissures entra”ne alors 
une perte de ductilitŽ de lÕalliage. Ce phŽnom•ne devra donc •tre pris en compte, car il peut 
entra”ner une ruine prŽmaturŽe du matŽriau. 

 

9.4 Gamme de traitements thermomŽcaniques 
retenue  

Dans le cadre de lÕŽtude menŽe, nous avons testŽ 12 gammes de traitements 
thermomŽcaniques diffŽrentes. Sur lÕensemble de ces gammes, la gamme qui prŽsente le 
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meilleur compromis entre les propriŽtŽs en traction et les propriŽtŽs en fluage est la gamme 
DOPTI dont les param•tres sont les suivants : 

- forgeage ˆ 1040¡C en une chaude, suivi dÕune trempe ˆ lÕair ; 
- revenu ˆ 750¡C pendant 8 heures, suivi dÕune trempe ˆ lÕair. 

Le forgeage ˆ 1040¡C, cÕest-ˆ-dire ˆ une tempŽrature ˆ laquelle toutes les phases sont remises 
en solution, permet dÕobtenir une microstructure brute de forgeage compl•tement 
recristallisŽe et sans prŽcipitation de phase intergranulaire. La gamme de traitements 
thermiques de type Direct Aging ensuite appliquŽe permet de dŽvelopper une prŽcipitation de 
phase intergranulaire fine et bien distribuŽe le long des joints de grains. Cette gamme de 
traitements thermiques permet Žgalement de conserver la taille de grain obtenue lors du 
forgeage. 

De plus cette gamme de traitements thermomŽcaniques permet dÕobtenir une microstructure 
avec une taille de grain relativement grande (9 ASTM - 16 ! m) ce qui convient ˆ une 
application de type carter de moteur comme lÕenvisagent les partenaires industriels de cette 
Žtude. En effet les carters sont des pi•ces qui sont principalement sollicitŽes en fluage, pour 
lesquelles on prŽf•rera donc une microstructure ˆ gros grains. 

 

9.5 Perspectives  
 

a) Microstructure 

LÕŽtude microstructurale a permis dÕidentifier les phases prŽcipitant dans lÕalliage 
ATI  718Plus cependant il reste encore de nombreux points ˆ Žtudier. En effet la prŽcipitation 
complexe de cet alliage nŽcessite des Žtudes supplŽmentaires afin de dŽterminer prŽcisŽment 
les domaines de prŽcipitation des phases $ÕÕ et Žventuellement ' , et afin de comprendre les 
interactions complexes qui interviennent entre les diffŽrentes phases. 

 

b) PropriŽtŽs mŽcaniques 

Dans cette Žtude les propriŽtŽs mŽcaniques en traction et en fluage de lÕalliage ATI 718Plus 
ont ŽtŽ caractŽrisŽes ˆ tempŽrature ambiante, ˆ 550¡C et ˆ 700¡C. Les rŽsultats obtenus ont 
montrŽ une dŽgradation des propriŽtŽs entre les deux tempŽratures les plus chaudes. Cet Žcart 
significatif des propriŽtŽs montre que des changements sÕop•rent au niveau de la 
microstructure et des mŽcanismes de dŽformation de lÕalliage entre ces deux tempŽratures. 
Ainsi on a observŽ que lors des essais de traction ˆ 550¡C lÕalliage est tr•s sensible au 
phŽnom•ne de Portevin Ð Le Chatelier et peu sensible ˆ lÕenvironnement (oxydation), alors 
que lors des essais ˆ 700¡C lÕeffet de lÕenvironnement devient important et le phŽnom•ne de 
Portevin Ð Le Chevalier a quasiment disparu. Afin de comprendre ces changements, il serait 
nŽcessaire de rŽaliser des essais complŽmentaires entre 550¡C et 700¡C. 

 

Il serait Žgalement intŽressant de mieux dŽfinir les bornes du domaine tempŽrature-vitesse de 
dŽformation dans lequel se manifeste le phŽnom•ne de Portevin Ð Le Chatelier et dÕen 
prŽciser lÕorigine. En effet notre Žtude a permis de dŽmontrer la manifestation de ce 
phŽnom•ne ˆ tempŽrature ambiante dans lÕalliage ATI 718Plus, mais nous nÕavons pas pu 
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dŽterminer quels ŽlŽments, diffusant ˆ cette tempŽrature, causent lÕapparition de ce 
phŽnom•ne. 

 

Dans notre Žtude nous ne nous sommes pas intŽressŽs aux propriŽtŽs en fatigue et en 
propagation de fissure du superalliage ATI 718Plus par manque de temps. Toutefois ces 
propriŽtŽs sont une caractŽristique tr•s importante de lÕalliage ˆ laquelle il sera crucial 
dÕaccorder une Žtude. En effet la prŽcipitation de la phase # dans lÕalliage nous am•ne a •tre 
prudent vis-ˆ-vis des propriŽtŽs en fatigue et en propagation de fissure car il a ŽtŽ dŽmontrŽ 
dans dÕautres superalliages ˆ base de Nickel que la prŽcipitation de cette phase peut avoir un 
effet nŽfaste sur ces propriŽtŽs. 

 

c) Pistes dÕamŽlioration de la gamme de traitements thermomŽcaniques 

Nos travaux ont permis de dŽduire une gamme de traitements thermomŽcaniques donnant de 
bons rŽsultats en termes de propriŽtŽs en traction et en fluage, cependant quelques 
amŽliorations peuvent y •tre apportŽes. 

Ainsi, nous avons travaillŽ avec une seule tempŽrature de forgeage supersolvus de 1040¡C. 
Cette tempŽrature est 50¡C plus ŽlevŽe que les tempŽratures de solvus des phases !Õ et # 
(environ 980-990¡C) ce qui entra”ne une croissance de grain assez importante. Il serait donc 
nŽcessaire de tester une tempŽrature de forgeage un peu plus basse aux alentours de 
1000-1010¡C afin de conserver les atouts dÕun forgeage supersolvus (recristallisation 
compl•te, pas de prŽcipitation de la phase intergranulaire # dans la microstructure brute de 
forgeage) tout en limitant la croissance de la taille de grain. De plus ˆ cette tempŽrature de 
forgeage, la phase #, qui risque de cro”tre dans les grains, ne prŽcipite pas (sa tempŽrature de 
solvus est proche de 980¡C), mais par contre, peut-•tre serait-il possible de faire prŽcipiter la 
phase ' , dont la tempŽrature de solvus dans lÕInconel 718 se situe ˆ environ 1030¡C, et qui 
prŽsente les avantages connus dans lÕInconel 718. Il sÕagirait ensuite de dŽterminer avec 
prŽcision la tempŽrature dÕun traitement de revenu lors duquel on optimiserait la distribution 
de la prŽcipitation de la phase !Õ tout en Žvitant le dŽveloppement de la prŽcipitation de la 
phase #. 
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PrŽparation des Žchantillons pour la microscopie 
 

 

¥ Observations au microscope optique et au MEB 

ƒtapes de polissage Support Remarques 

I 
Papier SiC sous eau 

GranulomŽtries 
successives : 400-600-1200 

- 

II 

Feutre sous suspension 
diamantŽe 

GranulomŽtrie 6 ! m, 3 ! m, 1 
µm 

Permet une finition miroir 

 

Attaque  RŽactif Remarques 

Kalling 2 
- 150 mL HCl 
- 150 mL Ethanol 96% 
- 6 g CuCl2 

LÕŽchantillon est plongŽ dans 
le bain dÕattaque pendant 

3Õ00ÕÕ 

 

 

¥ Observations au MET 

ƒtapes de polissage Support Remarques 

I 

DŽcoupe des disques 

DŽcoupe de disques de 
diam•tre 3 mm ayant une 

Žpaisseur dÕenviron 200 ! m 
- 

II 

Polissage mŽcanique 
Papier SiC 1200 jusquÕˆ une 
Žpaisseur dÕenviron 120 ! m 

- 

III 

Polissage Žlectrolytique par 
double jet 

Twin Jet 

Solution : 

- 45% 2-butoxyŽthanol 
- 45% acide acŽtique 
- 10% acide 

perchlorique 

Conditions : 

- U = 30 V 
- T = 0¡C 

- 
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Courbes de traction AATI  
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Courbes de traction BATI  
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Courbes de traction CATI  
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Courbes de traction DATI  
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Courbes de traction EATI  
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Courbes de traction FATI  
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Courbes de traction GATI  
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Courbes de traction HATI  
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Courbes de traction IATI  
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Courbes de traction AOPTI  
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Courbes de traction DOPTI  
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Courbes de traction FOPTI  
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Courbes de fluage AATI - BATI  - CATI - DATI  - EATI 
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Courbes de fluage FATI - GATI  - HATI - IATI  
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Courbes de fluage AOPTI - DOPTI  - FOPTI 
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Optimisation mŽtallurgique du superalliage ˆ base de Nickel  718Plus 

RESUME : Les superalliages ˆ base de nickel sont tr•s utilisŽs pour la rŽalisation des parties 
chaudes des turbomoteurs aŽronautiques. Ainsi le superalliage Inconel 718 est utilisŽ pour la 
fabrication de pi•ces telles que les disques de turbine s. Ce superalliage est fortement utilisŽ car 
il associe de bonnes propriŽtŽs mŽcaniques jusquÕˆ 650¡C ̂ un cožt raisonnable.  Au dŽbut des 
annŽes 2000, ATI Allvac a dŽveloppŽ un nouveau superalliage ˆ base de nickel dans le but de 
concurrencer lÕInconel 718. Ce nouvel alliage, nommŽ ATI 718Plus, promet des propriŽtŽs 
mŽcaniques supŽrieures que celles de lÕInconel 718 pour une utilisation pouvant aller jusquÕˆ 
700¡C. Pour obtenir de bonnes propriŽtŽs mŽcaniques jusquÕˆ 700¡C, la composition chimique 
de lÕalliage ATI 718Plus a ŽtŽ Žtabli par ATI Allvac, de fa•on ˆ obtenir la phase intragranulaire ! Õ 
comme phase durcissante, et la phase intergranulaire "  comme dans lÕInconel 718. LÕobjectif de 
lÕŽtude a ŽtŽ dans un premier temps de comprendre la microstructure de lÕalliage. Pour cela des 
analyses en MEB et en MET ont ŽtŽ menŽes sur un grand nombre dÕŽchantillons, traitŽs ˆ 
diverses tempŽratures et pour divers temps, de fa•on ˆ identifier la nature cristall ographique et 
chimique et la cinŽtique de prŽcipitation des phases prŽsentes dans lÕalliage. Dans un second 
temps lÕŽtude a consistŽ ˆ caractŽriser la microstructure et les propriŽtŽs mŽcaniques en 
traction et en fluage de lÕalliage ATI 718Plus traitŽ selon neuf gammes de traitements 
thermomŽcaniques diffŽrentes. Ensuite lÕŽtude a permis de tester trois gammes de traitements 
thermomŽcaniques dont nous avons dŽfini les param•tres gr‰ce aux rŽsultats prŽcŽdents de 
mani•re ˆ optimiser la microstructure dans lÕobjectif dÕamŽliorer les propriŽtŽs mŽcaniques de 
lÕalliage. Les essais de traction rŽalisŽs sur une grande varietŽ de microstructures et pour 
diffŽrentes tempŽratures ont Žgalement permis de caractŽriser la sensibilitŽ de 
lÕalliage ATI 718Plus au phŽnom•ne de Portevin - Le Chatelier. 

Mots clŽs  : Superalliage base Nickel, Microstructure, PropriŽtŽs mŽcaniques, Traitements 
thermique, Gamme de forgeage. 

Metallurgical optimization of the Nickel -base superalloy 718Plus 

ABSTRACT : Nickel base superalloys are used to manufacture many high temperature parts of 

aeronautical turboengines like turbine disks. The Inconel 718 superalloy is commonly used 
because it associates good mechanical properties until 650¡C with a moderate cost. In the 
beginning of the 2000Õs, ATI Allvac has developed a new nickel base superalloy to compete 
with the Inconel 718. This new superalloy, called ATI 718Plus, promises better mechanical 
properties than those of Inconel 718 for a use up to 700¡C. To obtain such good mechanical 
properties, the chemical composition of the alloy ATI 718Plus has been designed by ATI Allvac 
to obtain the ! Õ intragranular phase as the strengthening phase, and the "  intergranular phase 
like in the Inconel 718. The objective of the study is first to understand the microstructure of the 
alloy. For that reason, SEM and TEM analyses were performed on a large number of samples, 
treated at various temperatures and for different times, to identify the crystallographic and 
chemical nature and the precipitation kinetic of the phases present in the alloy. In a second 
time, the study has consisted in characterizing the microstructure and the mechanical properties 
of the alloy ATI 718Plus, forged according to nine different thermomechanical treatments. Then, 
the study has permitted to test three thermomechanical treatments, wich parameters we have 
determined according to the previous results, to optimize the microstructure in order to improve 
alloy mechanical properties. Strength tests performed on various microstructures and several 
temperatures also permitted to characterize the alloy ATI 718Plus sensitivity to Portevin-Le 
Chatelier effect. 

Keywords  : Superalloy, Nickel base, Microstructure, Mechanical properties, Heat treatment, 
Forging parameters. 


